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第 1 章 緒論  
1-1. 薄鋼板のプレス成形様式  
 プレス成形で立体化され構造部品として使用されることから、薄鋼板には良好
なプレス成形性が要求される。薄鋼板のプレス成形様式は薄鋼板の変形形態とプ
レス品の割れの状況より、Fig.1-1(1)に示す張出し成形、深絞り成形、伸びフラン
ジ成形、曲げ成形の 4 つに分類される。以下、各々の成形様式を説明する。  
(1)張出し成形  
 張出し成形は、平板に球頭のポンチを押しつけてドーム状の立体を成形する成
形様式である。ドーム状の成形部位の面積が増大することで成形が進行する。成
形時には平板部からドーム部への薄鋼板の流れ込みはない。面積の増大するドー
ム部の薄鋼板の破断で成形限界が判断される。Fig.1-2 に張出し成形性を評価す
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Fig.1-1 薄鋼板のプレス成形様式  
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Fig.1-2 張出し成形性を評価するエリクセン試験の模式図  
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Fig.1-3 薄鋼板の全伸びと張出し成形品の最大成形深さとの関係  
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るエリクセン試験 (2)の模式図を示す。エリクセン試験では、薄鋼板のドーム部に
破断が生じたときの最大成形深さを張出し成形性の指標とする。Fig.1-3 に示す
ように、最大成形深さは薄鋼板の破断までの塑性変形量を示す全伸びとともに増
加する (3)。  
(2)深絞り成形  
深絞り成形は、平板から円筒状の立体を成形する成形様式である。フランジ部
は面内圧縮応力を受けて縮み、板厚を増大させながら円筒壁部に流入する。フラ
ンジ部のしわ発生、または円筒底面円周部の破断で成形限界が判断される。深絞
り成形性を評価する Swift カップ試験の模式図 (1)を Fig.1-4 に示す。Swift カップ
試験では、薄鋼板が破断することなく絞り抜けるブランク (深絞り成形前の円盤 )
径の最大値 D とポンチ径 dp の比、D/dp を限界絞り比 (LDR：Limiting Drawing 
Ratio)と呼び深絞り成形性の評価とする。深絞り成形ではフランジ部が面内圧縮
を受けて円筒壁部に流入することから、塑性変形時の板幅の歪量が板厚の歪量よ
りも大きい薄鋼板が深絞り成形に適している。
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Fig.1-4 薄鋼板の深絞り成形性を評価する Swift カップ試験の模式図  
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ここで、引張試験時の引張試験片の板厚と板幅の塑性異方性 (r 値 )について言及
する。引張試験片を単軸引張したときに、板幅が W0 から W に、板厚が t0 から t
に減少したとすると、r 値は式 (1.1)で計算される。  
                  r=ln(t/t0)/ln(W/W0)                            (1.1) 
通常、r 値は薄鋼板の圧延方向に対する 0°方向 (r0)、45°方向 (r45)、90°方向
(r90)で異なることから、深絞り成形性の指標には、式 (1.2)で計算される各方向の
r 値の平均値 ( )が用いられる。  
           =(r0+2r45+r90)/4                              (1.2) 
そして、限界絞り比は Fig.1-5 に示すように、とともに増加する (4)。Fig.1-6
に と切り欠き伸びの関係 (5)を示す。平行部に切り欠きを入れた試験片の伸びで
ある切り欠き伸びは、塑性変形が切り欠き部に集中することから、通常の引張試
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 Fig.1-5 薄鋼板の と限界絞り比 との関係 
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Fig.1-6 切り欠き伸びととの関係 
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Fig.1-7 深絞り成形品の耳  
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験片の伸びよりも、局部伸びを強く反映したものとなる。すなわち、 は薄鋼板
の局部伸びの増加にともない上昇する。  
また、深絞り成形では Fig.1-7 に示すように円筒の縁に耳と呼ばれる凹凸が生
じる。これは、r0、r45、r90 が異なるために生じる。この r0、r45、r90 の違いを塑
性異方性の面内異方性と呼ぶ。そして、面内異方性の指標には式 (1.3)で計算され
るΔr が用いられている。  
         Δr=(r0+r90)/2－r45               (1.3) 
(3)伸びフランジ成形  
 伸びフランジ成形は平板の端部を立ててフランジを形成する成形様式である。
薄鋼板端部の引張による亀裂発生で成形限界を判断する。伸びフランジ成形性は
Fig.1-8 に示すように平板に打ち抜き穴をあけ、その穴をポンチで広げる穴広げ
試験 (6)で評価される。穴広げ試験の結果は、式 (1.4)に示すように板厚を貫通する
割れが生じたときの穴直径の増加量 (d-d0)と初期の穴直径 d0 との比（穴広げ率
λ :%)で示される。  
                     λ=(d-d0)/ d0×100                              (1.4) 
Fig.1-9 に切り欠き伸びとして測定した局部伸びと穴広げ率の関係を示す。穴広
げ率は薄鋼板の局部伸びとともに上昇する (7)。この伸びフランジ成形は高強度薄
鋼板のプレス成形で問題となることが多い (8)。  
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Fig.1-8 伸びフランジ成形性を評価する穴広げ試験の模式図  
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(4)曲げ成形  
 曲げ成形は薄鋼板を曲げる成形様式で、薄鋼板のプレス成形には必ず付随する。
曲げ成形では、曲げ部外表面の割れで成形限界を判断する。Fig.1-10 に、切り欠
き伸びを局部伸びの指標として用い、切り欠き伸びと曲げ半径の組み合わせにお
ける曲げ試験片外表面の割れの有無を示す (5)。曲げ半径が一定であれば、切り欠
き伸びの大きな薄鋼板、すなわち局部伸びの高い薄鋼板では割れが発生しない。
また、切り欠き伸びが一定であれば、大きな曲げ半径、すなわち緩やかな曲げ成
形であれば割れは生じない。この曲げ成形は、伸びフランジ成形と同様に高強度
薄鋼板のプレス成形で問題となることが多い (6)。  
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Fig. 1-9 薄鋼板の切り欠き伸びと穴広げ率との関係  
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以上の 4 つの成形様式と評価試験方法、およびプレス成形において必要とされ
る薄鋼板の機械的性質を Table 1-1 にまとめる。薄鋼板のプレス成形試験では
薄鋼板の破壊で成形限界が決められることから、薄鋼板のプレス成形性向上は
破壊までの塑性変形量の増大に他ならない。  
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Fig.1-10 薄鋼板の切り欠き伸びと曲げ半径との相関  
Table 1-1 プレス成形様式とプレス成形性試験および重要な機械的性質  
プレス成形様式 試験名称 評価指標 重要な薄鋼板の機械的性質
張出し成形 エリクセン試験 最大成形深さ 全伸び(EL)
深絞り成形 Swiftカップ試験 限界絞り比 限界絞り比：塑性異方性(r値)耳発生量：面内異方性(Δr)
伸びフランジ成形 穴広げ試験 穴広げ率 穴広げ率(λ)
曲げ成形 曲げ試験 最小曲げ半径 局部伸び
プレス成形性試験
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1-2. 薄鋼板の製造方法  
 薄鋼板には、200mm から 300mm 厚さのスラブを 1200℃以上に加熱してオー
ステナイト単相域で数 mm の厚さまで圧延した熱延薄鋼板と、熱延薄鋼板をさら
に常温で冷間圧延した後に焼鈍した冷延薄鋼板とがある。薄鋼板の製造工程では
様々な組織を実現するために、鋼板温度を高精度に制御している  (9),(10)。以下に、
熱延薄鋼板と冷延薄鋼板の製造方法の特徴について述べる。  
(1)熱延薄鋼板  
 熱間圧延設備の模式図を Fig1-11 に示す。熱間圧延設備はスラブを加熱する加
熱炉、スラブを圧延する粗圧延機と仕上圧延機、圧延材を制御冷却するランナウ
トテーブル、冷却後の薄鋼板を巻き取るコイラーで構成されている。加熱炉で
1200℃から 1300℃に加熱されたスラブを、粗圧延機で厚さ 30mm 前後のシート
バーに圧延する。さらに、シートバーを仕上圧延機で数 mm の厚さにまで圧延す
る。圧延工程では仕上圧延直後の温度が組織形成上最も重要であることから、仕
上圧延直後の温度を仕上温度と呼称して制御する。仕上圧延後、ランナウトテー
ブル上で鋼板を種々の冷却パターンで制御冷却し (11)、常温から 700℃の間の目標
巻取温度で巻き取る。巻き取ったコイルは、数日かけて常温まで放冷する。
 
R2 R4 FTF1 F2 F3 F4 F5 F6 F7 CT
加熱炉
仕上圧延機
ランナウトテーブル コイラー
粗圧延機
仕上温度計
巻取温度計
 
 
Fig.1-11 熱間圧延設備の概略図  
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Fig.1-12 に目的とする組織とランナウトテーブル上の制御冷却パターンを示す。
仕上圧延後 850℃から 700℃まで冷却されてランナウトテーブル上でフェライト
－オーステナイトの二相域に保持された鋼板を、コイラー直前で 500℃以下の温
度まで制御冷却することで、オーステナイト相をマルテンサイト相やベイナイト
相に変態させることができる。また、圧延後 850℃から 500℃以下の温度まで急
冷してフェライト相の生成を回避することで、組織をベイナイト単相とすること
も可能である。このように製造された熱延薄鋼板は、Fig.1-13 に示す自動車のサ
スペンションやホイールなどに使用される。  
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Fig.1-12 熱間圧延ランナウトテーブル上の熱履歴と熱延薄鋼板組織との関係  
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(2)冷延薄鋼板  
冷延薄鋼板は、熱延薄鋼板を常温で圧延して厚さ 2mm 以下の薄鋼板とした後
に、加工組織を焼鈍で再結晶させた薄鋼板である。焼鈍方法には、コイルを段積
みして徐加熱する箱焼鈍法 (13)と、コイルを巻きほどき急速加熱する連続焼鈍法
(14)がある。連続焼鈍法は、箱焼鈍法よりも生産コストが安く熱履歴の自由度も大
きいことから、我が国では冷延薄鋼板製造方法の主流となっている。  
サスペンション部品
 
Fig.1-13 熱延薄鋼板が用いられる自動車部品例  
加熱帯
均熱帯
（焼鈍温度）
過時効帯
（過時効温度）
（水冷）
 
Fig.1-14 冷延薄鋼板を製造する連続焼鈍設備の模式図  
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Fig.1-14 に連続焼鈍設備の模式図を示す。連続焼鈍設備は、薄鋼板を加熱する加
熱帯と高温で等温保持する均熱帯、および薄鋼板を低温で保持する過時効帯で構
成されている。均熱帯の温度と過時効帯の温度は組織形成に重要であるため、こ
れらの温度をそれぞれ焼鈍温度と過時効温度と呼称して制御する。均熱帯と過時
効帯の間には水焼き入れ装置やガス冷却装置があり、目標組織に応じて冷却方法
を変更する。Fig.1-15 に連続焼鈍の熱履歴と組織との関係を示す。焼鈍温度を
A1 点から A3 点までの間の温度に設定すると、組織はフェライト－オーステナイ
トの二相となる。この二相組織を常温まで水冷してオーステナイト相をマルテン
サイト相に変態させることで、フェライト－マルテンサイト複合組織を形成させ
ることが可能である。水焼き入れ後は過時効帯でマルテンサイトを焼き戻し、強
度と延性のバランスを調整する。一方、焼鈍後に 300℃から 500℃で冷却を停止
することで、オーステナイト相をベイナイト相や残留オーステナイト相とするこ
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Fig.1-15 連続焼鈍熱履歴制御による冷延薄鋼板の組織制御  
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とも可能である (15)。0.02%の C を含む 300MPa 級の冷延薄鋼板を製造する場合に
は、過時効帯は焼鈍で溶解したセメンタイトを再び析出させる役割を担う (16)。  
 冷延薄鋼板の表面は熱延薄鋼板よりも平滑であり美麗なことから、自動車のホ
ワイトボディーに使用されている (12)。  
 
1-3. 過去の高強度薄鋼板開発の流れ  
高強度薄鋼板は、自動車用薄鋼板のニーズに応えることで発展した  (17),(18)。現
在までの高強度薄鋼板の開発の流れ (19)を Fig.1-16 に示す。1950～1960 年代には、
海外からの自動車生産技術の導入と自動車の国産化が推進された。この期間は強
度よりもプレス成形性が重視されていた。そのため、引張強度が最も低い 300MPa
級の薄鋼板が開発の主流であり、自動車の複雑な形状にプレス成形可能な張出し
成形性と深絞り成形性の優れた薄鋼板が開発された。  
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Fig.1-16 高強度薄鋼板開発の流れ  
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1970～1980 年代には、石油危機を契機として省エネルギーが自動車に求められ
るようになった。このため、自動車軽量化のために高強度薄鋼板のニーズが急速
に拡大した。C、Mn の固溶強化と TiC や NbC の析出強化の組み合わせで高強度
化された薄鋼板を自動車の複雑な形状へプレス成形するのは不可能であったため、
全伸び向上を目的とした高強度薄鋼板の研究が行われ、590MPa 級 Dual-Phase
薄鋼板 (15),(20)が開発された。この Dual-Phase 薄鋼板はフェライト相に体積分率
で 10～20%のマルテンサイト相を分散させた組織を有しており、マルテンサイト
近傍のフェライト相が優先的に塑性変形することで低い降伏強度を示す。これに
より Dual-Phase 薄鋼板は優れた全伸びを有する。Dual-Phase 薄鋼板では、マル
テンサイトの体積分率が全伸びの指標とされている (21)。  
 1990 年代になると、さらなる軽量化 (22)および衝突安全のための補強部品数の
増加による車両重量増加を抑制する (23),(24)ことを目的に、780MPa 級高強度薄鋼
板のニーズが高まった。そこで、残留オーステナイト相の加工誘起変態 (25)を利用
して均一伸びを著しく増加させた残留オーステナイト薄鋼板 (11)が注目されるよ
うになった。残留オーステナイト薄鋼板の組織は、フェライト相、ベイナイト相、
残留オーステナイト相、マルテンサイト相で構成されており、組織の複合化を
Dual-Phase 薄鋼板よりもさらに進歩させたものである。残留オーステナイト薄
鋼板の組織は非常に複雑であるため、残留オーステナイト薄鋼板の全伸びは残留
オーステナイト相の体積分率 (26)と残留オーステナイト相中の C 濃度 (27)で議論さ
れている。  
以上のように、過去の高強度薄鋼板は組織複合化で発展してきた (28)。  
 
1-4. フェライト組織薄鋼板のプレス成形性と組織との関係解析およびその解析
結果を応用した高強度薄鋼板の開発  
 高強度薄鋼板のプレス成形性向上で着目する組織は、延性に富んだフェライト
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相である。フェライト相を主体組織とした高強度薄鋼板のプレス成形性向上の考
え方を Fig.1-17 に示す。
 
薄鋼板の高強度化は、塑性変形に必要な応力を増加させることである。しかし、
塑性変形に必要な応力の増加でプレス成形性が劣化することは、材料学では常識
である。この相反する高強度化と優れたプレス成形性との両立を達成するため、
従来の研究は Fig.1-17 に示すような均一伸びに着目していた。そして、均一伸び
向上を目的に歪分散を促進するため、組織の複合化を推進してきた。これに対し、
薄鋼板のプレス成形性を支配する本質は局部的な破壊であり、特に高強度薄鋼板
では、均一伸びよりも局部伸びの方がプレス成形性の本質であると筆者は考えた。
これは、局部伸びを優れたものとすれば、従来の組織複合型高強度薄鋼板よりも
さらにプレス成形性の優れた高強度薄鋼板を製造できる可能性があることを意味
している。薄鋼板の塑性変形時の破壊を抑制するには、高強度薄鋼板の組織から
破壊起点 (29)を除去することが有効である。すなわち、破壊を抑制するには、塑性
変形時に応力集中源となるマルテンサイト相 (30)等の硬質相量を低減すればよい。
塑性変形容易＝歪み分散容易
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破壊しにくい＝破壊の起点がない
単一組織
フェライト組織
均一伸び局部伸び
本研究の考え方
薄鋼板のプレス成形性向上：破壊までの塑性変形量の増大
析出物、フェライト粒界の制御  
Fig.1-17 高強度薄鋼板のプレス成形性向上の考え方  
17 
そして硬質相を含まないフェライト組織薄鋼板では、塑性変形時に応力集中が起
こりにくいため局部伸びが向上する (31)。  
以上に述べたように、破壊の抑制を指向したフェライト組織高強度薄鋼板の開
発は従来の組織複合化とは異なる新しい高強度鋼板開発のアプローチである。そ
してフェライト組織高強度薄鋼板は、局部伸びに優れるため高強度薄鋼板で問題
となっている曲げ成形や伸びフランジ成形に適した高強度薄鋼板となる。  
これらを踏まえて、本研究では高強度が得やすい熱間圧延工程を用いてフェラ
イト組織高強度薄鋼板を開発することを目的とした。そして、フェライト組織高
強度薄鋼板の開発を行う前提として、実生産されているフェライト組織薄鋼板で
ある 300MPa 級冷延薄鋼板を用いてフェライト組織薄鋼板のプレス成形性と組織
との関係解析を行った。現在冷延薄鋼板の連続焼鈍条件は経験で決められており、
必ずしもプレス成形性と組織との関係は明確にされていない。このため、冷延薄
鋼板のプレス成形性と組織との関係を解析することは、高強度薄鋼板の開発に加
実業化例
（第6章）
プレス成形性と組織
との関係解析
均一伸び
局部伸び
塑性異方性
析出物
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（第2章）
（第3章）
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Fig.1-18 本論文の構成  
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え冷延薄鋼板のプレス成形性向上に対しても極めて重要である。本研究において
は、フェライト組織薄鋼板のプレス成形性と組織との関係解析で着目する組織を
フェライト粒界および析出物とした。なお、フェライト組織薄鋼板のプレス成形
性と組織との関係解析においては、冷延薄鋼板中のセメンタイト形態および集合
組織を著しく変化させるため、B を含有する鋼を用いた。薄鋼板中の BN は粗大
であるため、目的とする高強度薄鋼板には必ずしも B は必要な元素ではないが、
逆に薄鋼板の強度を変化させずにセメンタイト形態や集合組織を変化させること
から、B は同一強度の薄鋼板でプレス成形性と組織との関係を解析するには適し
た元素である。  
 Fig.1-18 に、300MPa 級フェライト組織薄鋼板のプレス成形性と組織の関係解
析に関する一連の研究と、これらの研究成果を応用して行ったフェライト組織高
強度薄鋼板の開発に関する本論文の構成を図示する。  
0.02%以下の C を含む冷延薄鋼板の組織は、フェライト相とセメンタイトで構
成される。連続焼鈍工程においてセメンタイトは焼鈍温度で溶解し、過時効温度
で析出する (16),(32),  (33)ことから、過時効条件の変化でセメンタイト形態は著しく変
化する。したがって、セメンタイト形態を制御して薄鋼板の均一伸びと局部伸び
（以下、両者をまとめて延性と記載する）を用途に合わせて最適化することは、
実用上極めて重要である。過時効温度と延性との関係は連続焼鈍法の開発時に調
査されている。しかしながら、これらはフェライト粒界とフェライト粒内のセメ
ンタイトを区別していないか (34)、フェライト粒内のみにセメンタイトが析出して
いる場合を扱っている (35)にすぎない。さらには、現在の薄鋼板の化学成分と過去
の薄鋼板の化学成分とは必ずしも一致しないことから、現在の薄鋼板の延性とセ
メンタイト形態との関係を解析することは工業的に極めて重要である。そこで、
第 2 章では、セメンタイトとフェライト粒界に着目して行った冷延薄鋼板の延性
とセメンタイト形態との定量的な関係解析 (36),(37)と最適セメンタイト形態制御の
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ための過時効温度条件に関する研究成果 (38),(39)についてまとめた。  
 0.02%の C を含む冷延薄鋼板の深絞り成形性と耐時効性は、侵入型固溶元素の
固溶量の増大で劣化する (40),(41)。このため、鋼中の C を連続焼鈍の過時効時にセ
メンタイトとし、N を熱間圧延工程の巻取時に窒化物とする。通常、窒化物形成
元素には Al を使用しているが、B は Al よりも窒化物形成が速いため、非平衡状
態で進行する薄鋼板の製造においては、B の方が窒化物形成には有利である。そ
して Al キルド鋼では Al は必ず含有されることから、まず B で窒化物を形成して
残りの N を AlN とすれば、効率的に鋼中の N を窒化物化できると考えられる。
第 3 章では、BN のみを析出させた場合と、AlN と BN を同時に析出させた場合
とで、フェライト組織薄鋼板の深絞り成形性を比較し、AlN と BN の競合析出が
薄鋼板の深絞り成形性におよぼす影響を調査した研究成果 (42),(43),(44),(45)について
まとめた。  
 フェライト組織薄鋼板を深絞り成形する場合、深絞り成形後にカップの縁に耳
と呼ばれる不均一変形が起こる。この耳は、成形品の歩留まりの低下を招くとと
もに、円筒壁部の板厚の変動原因となる。そのため、円筒カップ形に深絞り成形
されるフェライト組織薄鋼板には耳の発生量低減が要求される。今後、切削など
の生産性の低い加工の一部は、生産性の高いプレス成形に置き換わることが予想
される。すなわち、切削で製造されている部品は軸対称形状が多いことから、円
筒カップ形に深絞り成形される薄鋼板に対し、ますます耳発生量低減要求が強ま
ることが予想される。そこで、第 4 章では、析出物を形成しなかった元素が偏析
したフェライト粒界に着目して、フェライト組織薄鋼板の深絞り成形時の耳発生
量におよぼすフェライト粒界偏析元素の影響に関する研究成果 (46)をまとめた。  
高強度薄鋼板のプレス成形では、曲げ成形や伸びフランジ成形でプレス割れが
多発することから、全伸びよりも局部伸びが重要となる (6)。組織複合化による高
強度化では全伸びは向上するものの、局部伸びは劣化する。そこで、従来の全伸
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びではなく新たなアプローチとして局部伸びに着目した。そして、第 2 章から第
4 章で行ったフェライト組織薄鋼板のプレス成形性と組織の関係解析結果を基に、
局部伸びの優れた 780MPa 級高強度熱延薄鋼板の開発を行った。第 5 章では、第
2 章から第 4 章で得られた研究成果を基に取り組んだ局部伸びに優れたフェライ
ト組織高強度熱延薄鋼板の開発に関する研究成果 (47),(48),(49),  (50)をまとめた。  
 第 6 章では第 2 章から第 4 章のプレス成形性と組織との関係解析結果の応用例
として、コイル先端部と後端部の引張強度の変化の少ない冷延薄鋼板の全伸びの
安定化の検討を示した。また、本研究で行った薄鋼板のプレス成形性と組織との
関係解析を 440MPa 級から 590MPa 級へ展開することで、 440MPa 級から
590MPa 級の実生産品のプレス成形性の安定化も期待できることを示した。さら
には、第 5 章で開発した局部伸びに優れた 780MPa 級高強度熱延薄鋼板の使用さ
れている自動車部品と、今後適用が検討されている自動車構造用部品を示した。  
第 7 章では、第 2 章から第 4 章までの析出物とフェライト粒界に着目したフェ
ライト組織薄鋼板のプレス成形性と組織との関係解析結果と、それらの研究成果
を基に第 5 章で開発した局部伸びに優れたフェライト組織高強度薄鋼板の開発に
関する本論文の内容について総括した。  
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第 2 章 フェライト組織薄鋼板の延性と組織との関係に関する研究  
 
2-1. 緒言  
 連続焼鈍工程の過時効処理は、固溶 C 量を低減することで冷延薄鋼板の延性と
耐時効性の向上を実現し、絞り加工用冷延薄鋼板の連続焼鈍を可能とした
(1),(2),(3),(4),(5)。セメンタイト形態（たとえば大きさや析出位置）は延性に顕著な影
響をおよぼし、セメンタイト形態は過時効条件で著しく変化する (6),(7)。このこと
は、用途や成分ごとに過時効条件を設定することで冷延薄鋼板の延性を用途に対
して最適化できることを示している。冷延薄鋼板の延性と組織の関係について、
Takahashi ら (8)は、均一伸びがフェライト粒内のセメンタイト数の低減で増加す
ることを報告している。また、細谷ら (9)は、均一伸びはセメンタイトの粗大化で
増加し、局部伸びはセメンタイトの微細化で増加することを報告している。しか
しながら、これらの報告においては、セメンタイトの析出位置をフェライト粒界
とフェライト粒内に分類していない。さらには、現在のフェライト組織薄鋼板の
化学成分は、これらの報告で用いられた鋼の化学成分とは異なっている。そのた
め、フェライト組織冷延薄鋼板の延性とセメンタイト形態との関係を見直すこと
は重要である。  
そこで本章においては、セメンタイトの大きさと析出位置に着目して、フェラ
イト組織冷延薄鋼板の延性とセメンタイト形態との関係を解析した。  
 
2-2. 実験方法  
供試材の化学成分を Table 2-1 に示す。本研究においては、C 含有量を約 0.015%
とした。C 含有量をフェライト相への固溶限に近づけたのは、可能な限り多くの
C 量を固溶させた状態よりセメンタイトを析出させ、セメンタイト形態を大きく
変化させるためである。B は N を窒化物とするために添加した。Steel A の B 含
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有量は N 量に対して化学量論的に当量となる B 量よりも約 2ppm 少なく、Steel B
の B 含有量は N 量に対して化学量論的に当量となる B 量よりも約 2ppm 多い。
このように余剰 N 量および余剰 B 量を微量としたのは、Steel A と Steel B の焼
鈍後のフェライト粒径を可能な限り等しくして延性に対する B 含有量とセメンタ
イト形態変化の影響を純粋に抽出するためである。これらに加えて、延性におよ
ぼすフェライト粒界偏析元素の影響を調査するため、B を N よりも 11ppm 過剰
に含有した Steel C も用意した。
 
これらの鋼を仕上温度 890℃、巻取温度 640℃で 2.8mm 厚さまで熱間圧延した。
そしてこの熱延薄鋼板を酸洗後、1.0mm 厚さまで冷間圧延した。  
Fig.2-1 にソルトバスを用いて行った一連の熱処理条件を示す。Fig.2-1(a)には、
Steel A および Steel B のセメンタイト形態を変化させるために行った過時効条件
を示す。700℃の焼鈍温度に 300s 間保持して冷間圧延板の再結晶と熱延薄鋼板中
のセメンタイトの溶解を完全に終了させたのち、直ちに 500℃から 300℃のソル
トバスに 300s 間浸漬することで様々な形態のセメンタイトを析出させた。また、
300℃過時効では、さらにセメンタイトの微細化を促進するため、焼鈍後過時効
前に水冷した試料も用意した。この過時効前の水冷と 300℃過時効により B 含有
量によらずセメンタイトはフェライト粒内に微細に析出する。さらに、一部の試
料を除き固溶 C 量を可能な限り低減するために、過時効処理後 150℃で 24 時間
(86.4ks)の保持と炉冷を C 析出処理として行った。  
Fig.2-1(b)には、Steel A、Steel B および Steel C のフェライト粒径を変化させ
Table 2-1 供試材の化学成分 (mass%) 
C Si Mn P S Al B N B/N※1 Excess B※2
Steel A 0.014 0.01 0.13 0.008 0.006 0.019 0.0024 0.0033 0.95 -
Steel B 0.017 0.01 0.13 0.010 0.010 0.002 0.0017 0.0019 1.16 2ppm
Steel C 0.016 0.01 0.17 0.014 0.007 0.032 0.0022 0.0014 2.03 11ppm
※1　B/Nは原子数比
※2　Nと結合しないB量　Excess B=B(mass%)-(11/14)N(mass%)  
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Fig.2-1 セメンタイト形態を変化させるための熱処理パターン  
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るために行った焼鈍条件を示す。フェライト粒径のみを変化させるため、まず
675℃、725℃、750℃のソルトバスに 120s 間試料を浸漬し、その後直ちに 700℃
のソルトバスに 180s 間浸漬した。700℃のソルトバスに浸漬したのはセメンタイ
トの析出駆動力を焼鈍温度によらず一定とするためである。そして、700℃で 180s
間保持した後に水冷を行い、水冷後は 300℃のソルトバスに 300s 間浸漬した。
つぎに、すべての試料に対して 150℃で 24 時間 (86.4ks)保持と炉冷を C 析出処理
として行い、固溶 C 量を可能な限り低減した。Fig.2-1(c)には、Steel A と Steel B
に固溶 C を多量に残留させるために行った焼鈍条件を示す。固溶 C を多量に残留
させるために、700℃で 300s 間保持後空冷または水冷を行った。  
Fig.2-1 に示す 700℃で焼鈍した Steel A および Steel B を用いて、延性と過時
効条件の関係を調査した。また、フェライト粒径を変化させた Steel A、Steel B
および Steel C を用いて、均一伸びと B 含有量の関係を調査した。具体的には、
圧延率 1.5%で調質圧延した冷延薄鋼板より、JIS 13 号 B 引張試験片 (GL:50mm, 
GW:12.5mm)を圧延方向が引張方向と平行になるように採取し、引張試験を行っ
た。引張試験におけるクロスヘッド移動速度は 10mm/min.とした。  
つぎに、Steel A および Steel B の冷延薄鋼板中の固溶 C 量を内部摩擦で測定
した。固溶 C 量は、Sneok ピークの高さ Q-1 より、式 (2.1)(10)を用いて計算した。 
      固溶 C 量 (mass%)＝0.0043×Ts×Q-1                   (2.1) 
ここで、Ts は C の Sneok ピークが認められた絶対温度 (k)である。  
組織観察については、フェライト組織を光学顕微鏡で、セメンタイト形態を走
査型電子顕微鏡で観察した。また、ピクラール腐食したサンプルの走査型電子顕
微鏡写真を 10 視野（1 視野：28μm×36μm）撮影し、全視野を画像解析してセ
メンタイト径を定量した。セメンタイト径は画像解析で求めたセメンタイトの面
積と同じ面積を有する円の直径とした。以下、本章ではこの面積換算で求めた円
の直径をセメンタイト径とする。そして、画像解析時にセメンタイトの存在位置
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を目視でフェライト粒界とフェライト粒内とに区別した。  
さらに、Steel B ではフェライト粒内にセメンタイトが多量に観察されたこと
から、フェライト粒内にセメンタイトが析出する理由を考察するため、二次イオ
ン質量分析法（Secondary Ion Mass Spectrometry: SIMS）を用いて BN とセ
メンタイトのそれぞれの析出位置の相関を調査した。一次入射イオンには Cs+を
用いた。  
 
2-3. 実験結果  
2-3-1. 熱処理による固溶 C 量の変化およびセメンタイト形態の変化  
Steel A および Steel B の 700℃焼鈍材の固溶 C 量におよぼす過時効温度の影
響を Fig.2-2 に示す。C 析出処理前の試料では、過時効温度の低下にともない固
溶 C 量が著しく減少した。C 析出処理を行うと C 析出処理前よりも固溶 C 量が
減少したが、C 析出処理による固溶 C 量の低下は、過時効温度が高いほど顕著で
あった。固溶 C 量におよぼす B 含有量の影響は認められなかった。また、300℃
固
溶
C
量
(p
pm
)
0
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Fig.2-2 過時効温度と固溶 C 量との関係  
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過時効では、固溶 C 量におよぼす過時効前の水冷の影響は認められなかった。  
Steel A および Steel B の 700℃焼鈍材の C 析出処理後におけるセメンタイト
の走査型電子顕微鏡写真を Fig.2-3、Fig.2-4 にそれぞれ示す。(e)に示す 700℃保
持後直ちに水冷した試料ではセメンタイトはほとんど認められなかったことから、
熱延薄鋼板中に析出したセメンタイトは 700℃保持時に溶解したことが確認でき
る。Fig.2-3(a)に示す Steel A(B/N=0.95)の 500℃過時効材では、フェライト粒界
に沿って扁平な形をした粗大なセメンタイトが多数観察された。Fig.2-3(b)に示
す 400℃過時効材ではセメンタイトは微細化し、Fig.2-3(c)に示す 300℃過時効材
では、さらにセメンタイトが微細化するとともにフェライト粒内にも顕著に認め
られるようになった。Fig.2-3(d)に示す過時効前に水冷した試料では、セメンタ
イトはフェライト粒内に微細に析出していた。一方、Fig.2-4(a)に示す Steel 
B(B/N=1.16)の 500℃過時効材では、フェライト粒内にもセメンタイトが認めら
れた。これらのセメンタイトは、過時効温度の低下にともない微細化した。
Fig.2-4(d)に示すように過時効前に水冷を行うとセメンタイトはさらに微細化し
た。  
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(a)500℃過時効 (b)400℃過時効
(c)300℃過時効 (d)WQ→300℃過時効
(e)WQ
 
Fig.2-3 過時効温度によるセメンタイト形態の変化を示す走査型電子  
顕微鏡写真（Steel A, C 析出処理材）  
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(a)500℃過時効 (b)400℃過時効
(c)300℃過時効 (d)WQ→300℃過時効
(e)WQ
 
Fig.2-4 過時効温度によるセメンタイト形態の変化を示す走査型電子  
顕微鏡写真（Steel B, C 析出処理材）  
 
32 
  
Fig.2-3、Fig.2-4 に示した C 析出処理後の試料について、セメンタイトをフェラ
イト粒内とフェライト粒界に分類して定量した結果を Fig.2-5 に示す。セメンタ
イトの大きさについては、セメンタイト径を大きさ 0.1μm おきに階層に分け、
各階層に属するセメンタイトの面積の合計を求めた。そして、この各階層のセメ
ンタイトの面積とフェライト粒界およびフェライト粒内の全セメンタイトの面積
の比を求め、これを各階層のセメンタイト面積比率とした。すなわち、Fig.2-5(b)
において、Steel A を水冷後 300℃過時効した試料で大きさ 0.5μm のセメンタイ
ト面積比率が 31%であるということは、大きさ 0.5μm から 0.6μm のセメンタ
(a)Steel A; フェライト粒界 (b)Steel A; フェライト粒内
(c)Steel B; フェライト粒界
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Fig.2-5 フェライト粒界、フェライト粒内におけるセメンタイトの大きさ  
の分布 (C 析出処理材 ) 
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イトの面積の合計が、全セメンタイト面積の 31%であることを示す。Fig.2-5(a)
に示す Steel A(B/N=0.95)の 500℃過時効材のフェライト粒界に析出したセメン
タイトの大きさは、0.2μm～2.8μm と広範囲に分布していた。過時効温度の低
下にともない、セメンタイトの大きさの分布範囲は低セメンタイト径側に移動し
て狭小化した。特に過時効前に水冷した試料ではフェライト粒界のセメンタイト
面積比率は顕著に減少した。逆に Fig.2-5(b)に示すフェライト粒内のセメンタイ
ト面積比率は 300℃過時効材で顕著に増加した。一方、Fig.2-5(c)に示す Steel 
B(B/N=1.16)ではフェライト粒界のセメンタイト面積比率は Steel A と比べて小
さかった。そして、Fig.2-5(d)に示すように過時効温度の低下にともない  
フェライト粒内のセメンタイトの大きさの分布範囲は狭小化し、セメンタイト面
積比率は著しく増大した。  
つぎに、各過時効温度における平均セメンタイト径の変化を Fig.2-6 に示す。
Steel A の 500℃過時効材のフェライト粒界の平均セメンタイト径はフェライト
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Fig.2-6 過時効温度の低温化にともなうセメンタイトの微細化  
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粒内の平均セメンタイト径よりも大きかったが、Steel B ではフェライト粒界と
フェライト粒内の平均セメンタイト径はほぼ同等であった。そして、過時効温度
の低温化にともない平均セメンタイト径は減少し、300℃過時効では B 含有量と
析出位置によらず約 0.4μm で一定となった。  
フェライト粒界およびフェライト粒内に析出したセメンタイトのそれぞれの合
計面積と全セメンタイト面積との比をセメンタイト面積率とし、Fig.2-7 に過時
効温度とセメンタイト面積率との関係を示す。Steel A の 500℃、400℃過時効材
ではフェライト粒界のセメンタイト面積率は 60%から 70%であった。300℃過時
効材ではフェライト粒界のセメンタイト面積率は約 30％まで減少し、過時効前に
水冷すると 5％以下となった。これに対し、フェライト粒内のセメンタイト面積
率は過時効前に水冷すると 95％を越えた。一方、Steel B のフェライト粒内のセ
メンタイト面積率はフェライト粒界のセメンタイト面積率より高かった。また、
過時効温度の低下にともないフェライト粒内のセメンタイト面積率が増え、過時
効前に水冷するとフェライト粒内のセメンタイト面積率は 95％以上となった。
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Fig.2-7 過時効温度の低温化にともなうセメンタイト析出位置の変化  
(C 析出処理材 ) 
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以上より、B 含有量の多い鋼のセメンタイトはフェライト粒内に析出しやすい
ことが明らかとなった。B を含有した冷延薄鋼板では、セメンタイトがフェライ
ト粒内に析出しやすいという現象は、文献 (11)でも報告されている。セメンタイト
がフェライト粒内に析出するのは、N と結合しない余剰 B がフェライト粒界に優
先的に偏析 (12)して、固溶 C のフェライト粒界への偏析を阻害するためと考えられ
る。
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Fig.2-8 BN とセメンタイトの分布状態を示す SIMS の二次イオン像  
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ここで、フェライト粒界において析出を阻害されたセメンタイトはフェライト
粒内に析出していることから、フェライト粒内のセメンタイトの析出位置を調査
した。Fig.2-8 に 300℃過時効した Steel A と Steel B より撮影された BN¯と C¯
の二次イオン像を示す。BN¯は BN より、C¯はセメンタイトより発生し、それぞ
れ BN の位置、セメンタイトの位置を示すと考えられる。BN およびセメンタイ
トは、フェライト粒内に多数認められた。BN がフェライト粒内に析出すること
は、文献 (13)にも示されている。Steel A では BN¯と C¯の位置に明確な相関は認
められなかったが、Steel B では一致するものが認められた。つぎに、スパッタ
リング後の試料表面を観察することで、フェライト粒内のセメンタイトの断面を
直接観察した。Cs+スパッタリング後の Steel B 表面の走査型電子顕微鏡写真、お
よび析出物中央部、析出物端部、地鉄のエネルギー分散型 X 線分光装置による定
性分析結果を Fig.2-9 に示す。エネルギー分散型 X 線分光装置による定性分析で
は、析出物中央より B と N、析出物端部より C が確認された。そして、走査型電
子顕微鏡写真においては、BN と思われる直径約 300nm の析出物がセメンタイト
と思われる析出物中央に観察された。以上より、フェライト粒界に析出すること
を阻害されたセメンタイトはフェライト粒内の BN を核に析出すると考えられる。 
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(a)
1μm
 
(a)フェライト粒内セメンタイト断面の走査型電子顕微鏡写真  
 
(b)析出物の定性分析結果  
Fig.2-9 フェライト粒内のセメンタイトの構造解析結果  
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2-3-2. 固溶 C 量と全伸びとの関係  
Fig.2-10 に、固溶 C 量と全伸び (EL:%)および引張試験時の応力 -歪曲線におけ
る最大荷重までの歪として求めた均一伸び（u-EL:%）との関係を示す。固溶 C
量の低下にともない、EL と u-EL は増加した。同じ固溶 C 量で比べると Steel A
の EL は Steel B の EL より約 5%程度大きく、これは Steel A の u-EL と Steel B
の u-EL との差にほぼ等しかった。また、固溶 C 量低減による EL および u-EL
の増加は固溶 C 量が 20ppm 以下で飽和することから、Fig.2-2 に示した C 析出処
理後に残留した固溶 C は EL と u-EL に影響をおよぼさないと考えられる。すな
わち、C 析出処理で固溶 C 量を 20ppm 以下とすることで、EL と u-EL におよぼ
す固溶 C 量の影響は無視できることがわかった。
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Fig.2-10 固溶 C 量と全伸びおよび均一伸びとの関係  
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ここで、EL と u-EL におよぼす固溶 C 量の影響を Hosoya ら (14)および
Stephenson(15)の実験結果とともに Table 2-2 に示す。  
 
固溶 C 量の増加に対する EL、u-EL の増加量は、Hosoya らおよび Stephenson
のデータと比べて、EL で 2 倍弱から 3 倍以上、u-EL で約 3 倍と大きかった。本
実験では、B 添加により Hosoya らおよび Stephenson の実験よりもセメンタイ
トがフェライト粒内に析出しやすい。そのため、固溶 C 量の低減でセメンタイト
が Hosoya らおよび Stephenson の実験と比べて微細化しやすいと考えられる。
このセメンタイトの微細化促進により、本実験の EL および u-EL におよぼす固
溶 C 量の影響は Hosoya らおよび Stephenson の実験結果よりも顕著となったと
考えられる。  
 
2-3-3. 延性におよぼす過時効条件の影響  
EL に対する固溶 C 量の影響を排除するため、C 析出処理後の試料を用いて延
性とセメンタイト形態との関係を考察する。なお、C 析出処理後の試料の引張強
度はすべて 290～300MPa であった。  
過時効温度と EL との関係を Fig.2-11 に示す。Steel A の EL は Steel B の EL
よりも高く、Steel B の EL は過時効温度の低下にともない緩やかに増加する傾向
を示した。300℃過時効材において過時効前に水冷した Steel A の EL は水冷しな
かったものと比べて若干低下したが、Steel B では著しく低下した。この複雑な
Table 2-2 均一伸び、全伸びにおよぼす固溶 C 量の影響  
EL u-EL
本研究 -30%/100ppm -15%/100ppm
Hosoyaら(14) -17%/100ppm -5.2%/100ppm
Stephenson(15) -8.5%/100ppm -4.6%/100ppm  
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EL の変化は均一伸びと局部伸びとが独立に変化するために生じる。そこで、全
伸びを均一伸びと局部伸びに分け、それぞれについて過時効温度の影響を調査し
た。均一伸びの指標には Fig.2-10 と同様に最大荷重時の歪 u-EL を用いた。局部
伸びの指標には、式 (2.2)に示す引張試験片破断部の板厚方向の歪ε t を用いた。
これは、丸棒試験片の絞り率に相当する。  
           ε t=－ ln(t/t0)                            (2.2) 
ここで、 t0 は引張試験前の板厚、 t は破断部の板厚である。  
過時効温度と u-EL およびε t との関係を Fig.2-12 に示す。u-EL は過時効温度
の低下にともない低下し、300℃過時効前の水冷でさらに低下した。ε t は、過時
効温度の低下にともない増加し、過時効前の水冷でさらに増加した。また、過時
効温度の低温化にともなう Steel B のε t の増加は Steel A よりも顕著であった。 
以上より、過時効温度の低下にともない均一伸びが低下し、局部伸びは増加す
ることが明らかとなった。  
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Fig.2-11 過時効温度と全伸びとの関係 (C 析出処理材 ) 
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(a)過時効温度と均一伸びとの関係  
600500400300
過時効温度(℃)
300(WQ)
3.0
2.5
2.0
1.5破
断
部
板
厚
歪
ε
t
Steel A(B/N=0.95)
Steel B(B/N=1.16)
破
断
部
板
厚
歪
ε
t
 
(b)過時効温度と破断部板厚歪との関係  
Fig.2-12 過時効温度と均一伸びおよび局部伸びとの関係 (C 析出処理材 ) 
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2-3-4. 焼鈍温度と均一伸びとの関係  
 Fig.2-10 において、Steel B の EL が Steel A の EL より低いのは、Steel B の
u-EL が Steel A よりも低いためであることが示唆された。そこで、B 含有量の増
加にともなう u-EL の低下量を求める。フェライト粒径を変化させるために焼鈍
温度を変化させ、焼鈍温度と均一伸びとの関係を調査した。ここでは、セメンタ
イト形態をフェライト粒径によらず一定とするため、過時効前に水冷するととも
に過時効温度を低温の 300℃とした。これにより、セメンタイトは B 含有量によ
らずフェライト粒内に微細に析出する。Fig.2-13 に焼鈍温度とフェライト粒径お
よび u-EL の関係を示す。フェライト粒径は焼鈍温度の上昇にともない増大した。
また、N と結合しない余剰 B を微量含む Steel B のフェライト粒径が最も大きく、
余剰 B 量を多量に含む Steel C のフェライト粒径が最も小さかった。Steel A と
Steel B の u-EL はフェライト粒径によらずほぼ一定であった。これに対し Steel 
C の u-EL はフェライト粒径の増大にともない増加する傾向を示した。  
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Fig.2-13 焼鈍温度とフェライト粒径および均一伸びとの関係 (C 析出処理材 ) 
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2-4. 考察  
2-4-1. 均一伸びにおよぼすセメンタイト形態の影響  
一般に、均一伸びは加工硬化挙動に強く影響を受ける (16),(17)。すなわち、フェ
ライト粒内のセメンタイトが u-EL に顕著な影響をおよぼすと考えられる。そこ
で、フェライト粒内のセメンタイトの合計面積を、フェライト粒内の平均セメン
タイト径より求めたセメンタイトの 1 個当たりの平均面積で割り、測定視野にお
けるセメンタイト数を算出した。つぎに、測定視野面積をこのセメンタイト数で
割ることで、セメンタイト 1 個当たりのフェライト粒面積を算出した。そして、
このセメンタイト 1 つが専有する面積の平方根を、最近接セメンタイトの中心間
距離とした。この中心間距離より平均セメンタイト径を引くことで、セメンタイ
トとフェライト粒との界面から再近接セメンタイトのセメンタイトとフェライト
粒との界面までの距離が算出できる。この界面間の距離をセメンタイトの平均間
隔とした。フェライト粒内のセメンタイトの平均間隔の逆数と u-EL との関係を
Fig.2-14 に示す。横軸にセメンタイトの平均間隔の逆数を採用したのは、セメン
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Fig.2-14 フェライト粒内セメンタイトの平均間隔と均一伸びとの関係  
(C 析出処理材 ) 
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タイトの平均間隔が長いほど転位の運動がセメンタイトで抑制されにくく、u-EL
が増加すると考えたためである。u-EL はセメンタイト平均間隔の増加にともな
い増加した。また、Steel A の u-EL と Steel B の u-EL との差はセメンタイト間
隔によらずほぼ一定であった。この u-EL の差は、N と結合しない余剰 B による
ものと考えられる。  
以上より、均一伸びはフェライト粒内のセメンタイトの平均間隔の増加にとも
ない増加することが明らかとなった。  
 
2-4-2. 局部伸びにおよぼすセメンタイト形態の影響  
引張試験片破断部断面の走査型電子顕微鏡写真を Fig.2-15 に示す。引張試験片
破断部近傍のボイドは、フェライト粒 /セメンタイト界面で発生していた。このよ
う な フ ェ ラ イ ト 粒 ／ セ メ ン タ イ ト 界 面 に お け る ボ イ ド の 発 生 は 、 文 献
(18),(19),(20),(21)にも報告されている。そこで、引張試験片破断部の板厚方向の歪ε t
として表した局部伸びとフェライト粒界のセメンタイト径の関係を Fig.2-16 に
示す。ε t はフェライト粒界のセメンタイト径の減少にともない急激に上昇した。
100μm 20μm  
Fig.2-15 引張試験片破断部近傍のセメンタイト /フェライト界面における  
ボイドを示す走査型電子顕微鏡写真  
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Fig.2-7 に示したように、フェライト粒界のセメンタイト面積率が過時効条件で
大きく変化しているにもかかわらずε t はフェライト粒界のセメンタイト径と強
い相関を有することから、局部伸びはフェライト粒界のセメンタイト数よりもセ
メンタイトの大きさに強く依存する。これについては、ボイドの発生でボイドの
周辺に応力が集中して速やかに試験片が破断すると考えると、ボイドの発生数よ
りもボイドの発生のしにくさが直接局部伸び増加に寄与するためと考えられる。
セメンタイト径が小さい場合にボイドが発生しにくいのは、フェライト粒とセメ
ンタイトの塑性変形量の差で発生するフェライト粒とセメンタイト界面の応力が
セメンタイト径の減少にともない低下するためと考えられる。また、0.5μm 以下
のセメンタイト径で急激にε t が上昇するのは、フェライト粒界に析出した扁平し
た粗大セメンタイトを球状に仮定してセメンタイト径を算出しており、扁平した
粗大なセメンタイトに対してはセメンタイトとフェライト粒との界面積を実際よ
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Fig.2-16 フェライト粒界のセメンタイト径とε t との関係 (C 析出処理材 ) 
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りも過小評価するためと推測される。  
 
2-4-3. 均一伸びにおよぼす B 含有量の影響  
Fig.2-13 に示した焼鈍温度とフェライト粒径および u-EL との関係より、フェ
ライト粒径のほぼ等しいデータを選択して求めた B 含有量と u-EL との関係を
Fig.2-17 に示す。B 含有量には、N と結合しない余剰 B 量を用いた。u-EL は微
量の余剰 B 含有で低下し、さらなる B 含有量の増加で緩やかに低下する傾向を示
した。Fig.2-10 より求められる 2ppm の余剰 B による u-EL の低下量は、Fig.2-17
の u-EL の低下量よりも大きい。これは、Fig.2-10 における Steel A と Steel B
の u-EL の差には B 含有量の差に起因する u-EL の差に加え、フェライト粒内の
セメンタイト平均間隔の差に由来する u-EL の差も含まれているためと考えられ
る。
 
u-
EL
(%
)
35
30
25
20
15
0 5 10 15
余剰B(ppm)
u-
EL
(%
)
 
Fig.2-17 B 含有量の増加にともなう均一伸びの低下 (C 析出処理材 ) 
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以上より、フェライト組織冷延薄鋼板の過時効条件に対して、以下のことが結
論できる。  
(1)張出し成形のような均一伸びの影響が大きい全伸びを重視するプレス成形を
行う場合には、フェライト粒内のセメンタイトの間隔を広げるべきであり、高
温過時効が適している。  
(2)曲げ成形や伸びフランジ成形のように局部伸びが重要なプレス成形を行う場
合には、フェライト粒界のセメンタイトを微細化すべきである。そして、フェ
ライト粒界のセメンタイト微細化には、低温過時効が適している。  
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2-5. 小括  
 フェライト組織冷延薄鋼板の延性とセメンタイト析出形態との関係を、セメン
タイト析出位置をフェライト粒界とフェライト粒内に分類して、定量的に解析し
た。均一伸びの指標には引張試験最大荷重時の歪を用い、局部伸びの指標には引
張試験片破断部の板厚方向の歪を用いた。以下に本章で得られた結論を示す。な
お、以下の結論はすべて C 析出処理により固溶 C 量を可能な限り低減した場合に
得られた結果である。  
(1)過時効温度の低下にともない、セメンタイト径は減少してセメンタイトの大き
さの分布範囲も狭小化する。300℃過時効では、B 含有量やセメンタイトの析
出位置によらずセメンタイト径は約 0.4μm となった。  
(2)過時効温度の低下にともないフェライト粒界のセメンタイト面積率は減少し、
フェライト粒内のセメンタイト面積率が増加する。また、N と結合しない余剰
B でもフェライト粒内のセメンタイト面積率は増加する。さらに、300℃過時
効前に水冷した場合、フェライト粒内のセメンタイト面積率は 95%を超える。 
(3)余剰 B が存在すると、セメンタイトはフェライト粒内の BN を核としてフェラ
イト粒内に析出する。これは余剰 B がフェライト粒界を占有して、C のフェラ
イト粒界への拡散を抑制するためと考えられる。  
(4)均一伸びは、過時効温度の低下にともない低下する。局部伸びは、過時効温度
の低下にともない増加する。  
(5)均一伸びは、フェライト粒内のセメンタイトの平均間隔の増加にともない増加
する。局部伸びはフェライト粒界のセメンタイトの微細化で増加する。  
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第 3 章 フェライト組織冷延薄鋼板の深絞り成形性におよぼす窒化物の競合析出  
の影響に関する研究  
 
3-1. 緒言  
連続焼鈍で製造される冷延薄鋼板の深絞り成形性は、熱延薄鋼板の段階で固溶
N が存在することで劣化する (1),(2)。そのため、Al を多量に含有した鋼を熱間圧延
工程で 650℃から 700℃の高温巻取することで、熱延薄鋼板の段階で N を AlN と
することが行われている (3)。ここで、B は Al よりも窒化物形成が速い (4)ことから、
非平衡状態で進行する薄鋼板の実生産では、Al よりも B の方が固溶 N 量低減に
は適していると考えられる。そこで、B で BN を析出させ、さらに残留した N を
Al で AlN とすれば、Al のみで固溶 N を低減するよりも熱延薄鋼板中の固溶 N 量
を効果的に低減できると考えられる。しかし、連続焼鈍冷延薄鋼板への Al と B
の同時添加については、Al 含有量の増大にともない深絞り成形性が劣化すること
が示唆されているだけで、その原因は解析されてはいない (5)。ここで、Al と B を
併用した場合の組織変化を明らかにすることは、今後の薄鋼板の組織設計にとっ
て重要である。  
そこで、本章では、フェライト組織冷延薄鋼板の局部伸びと相関を有する深絞
り成形性におよぼす AlN と BN の競合析出の影響を調査した。  
 
3-2. 実験方法  
 Table 3-1 に示す B 含有量および Al 含有量の異なる鋼を高周波真空溶解炉で溶
製し、50kg インゴットを作製した。Steel A と Steel B の B/N 比は原子比で約 0.7、
Al 含有量はそれぞれ 0.005%と 0.055%とした。Steel A では Al 含有量が少ないた
め、AlN は析出しない (6)。Steel C と Steel D は低 Al 鋼の r 値および再結晶挙動
におよぼす B 含有量の影響を調査するために用意した。これらのインゴットを
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30mm 厚さまで分塊圧延した後に 100mm 幅、120mm 長さに切断して、熱間圧延
用スラブを作製した。つぎに、Steel A および Steel B のスラブを 1080℃、1120℃、
1150℃、1250℃で 1 時間加熱して 4.5mm の板厚まで熱間圧延した。スラブ加熱
温度を変化させたのは、同一焼鈍温度で様々なフェライト粒径を得るためである。
比較に用いた Steel C および Steel D のスラブ加熱温度については、1250℃のみ
とした。熱間圧延に際しては、仕上温度を 880℃～900℃、巻取温度を 700℃とし
た。仕上圧延後は試料を巻取温度まで空冷し、巻取温度で 1 時間保持した後に炉
冷した。得られた熱延薄鋼板の表層に噛み込んだスケールを除去するため熱延薄
鋼板の表裏面を板厚 2.8mm まで均等に機械研削し、この研削板を冷間圧延率 75%
で 0.7mm まで冷間圧延した。引き続き、750℃のソルトバスに 90 秒浸漬するこ
とで冷間圧延材を焼鈍した。焼鈍後は直ちに 350℃のソルトバスに 2 分間浸漬し
て過時効処理を行った。さらに、焼鈍した冷延薄鋼板の降伏点伸びを消去するた
め、圧延率 1.7%の調質圧延を行った。  
冷延薄鋼板の深絞り成形性の指標である r 値の測定には、JIS 5 号の 1/2 サイ
ズ 引 張 試 験 片 （ GL:25mm 、 GW:12.5mm ） を 用 い た 。 ク ロ ス ヘ ッ ド 速 度 は
10mm/min.とした。また、r 値測定の予歪を 12%とした。そして、圧延方向に対
して 0°、45°、90°方向に引張ったときの r 値を r0、r45、r90 として求め、式 (3.1)
を用いて を計算した。  
     =(r0+2r45+r90)/4                         (3.1) 
Table 3-1 供試材の化学成分 (mass%) 
C Si Mn P S Al N B B/N※
Steel A 0.019 0.01 0.14 0.013 0.010 0.005 0.0028 0.0016 0.74
Steel B 0.019 0.01 0.15 0.013 0.011 0.055 0.0023 0.0011 0.62
Steel C 0.013 0.01 0.13 0.014 0.009 0.010 0.0028 0.0020 0.93
Steel D 0.012 0.01 0.14 0.014 0.012 0.014 0.0026 0.0024 1.20
※B/Nは、BとNの原子濃度比を示す。  
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また、再結晶挙動観察のために焼鈍前の冷間圧延材を 20℃ /s の昇温速度で
570℃から 750℃の間の温度まで静止窒素ガス中で加熱し、所定の温度への加熱
後は保持せず直ちに窒素ガスを吹き付けて冷却した。  
は薄鋼板の集合組織と密接に関係することから、 X 線回折を用いて集合組織
を定量解析した。最初に再結晶挙動の概略を把握するため、(110)、(200)、(211)、
(310)、(222)、(321)、(332)の 7 面の X 線反射面積分強度を用いて、<111>//ND、
<100>//ND、<110>//ND の繊維集合組織を評価した。これには、まず 7 面の X 線
反射面積分強度を粉末サンプルの X 線反射面積分強度で割り算して比反射強度を
求めた。つぎに、これら比反射強度の合計を 7 として各面の比反射強度の相対比
を求めた。以下、この相対比を回折強度比と記述する。たとえば、(222)面の回折
強度比が 1 である場合には、(222)面の存在率はランダム方位分布を有する試料と
同等である。そして、 (222)面の回折強度比が 1 を超えた試料の (222)面の存在率
は、ランダム方位分布を有する試料よりも高い。  
さらに、いくつかの試料について、薄膜サンプルを作製して Decker 透過法と
Schulz 反射法で (200)、(110)、(211)正極点図を求めた。そして、それらの正極点
図を基に ODF(Orientation Distribution Function)解析を行った。ODF 解析では、
圧延方向を基本軸とした板の座標系と結晶格子の座標系の関係を Euler 角（φ 1,
Φ ,φ 2）で表示し、Euler 角を主軸とする 3 次元空間（Euler 空間）の点で結晶方
位を示す。そして、各点の方位を有する結晶の体積比を Euler 空間内の各点の関
数（方位分布関数）として求める。Fig.3-1 に 3 次元 Euler 空間の断面例として、
冷延薄鋼板の集合組織で最も重要な集合組織の存在するφ 2=45°断面を示す。本
研究では、ODF の表示には、Bunge の表示 (7)を採用した。Fig.3-1 の<011>方向
が圧延方向に平行な組織をα fibre、同じく<111>が圧延方向に平行な集合組織を
γ fibre と呼ぶ。α fibre に集合組織が集積すると は低下し、γ fibre に集合組織
が集積すると は 上昇する (8)。  
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組織観察は、光学顕微鏡と走査型電子顕微鏡を用いて、圧延方向と平行な板厚
断面で行った。フェライト粒径の測定には、切断法を用いた。  
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Fig.3-1 ODF 解析による冷延薄鋼板の主要集合組織の Bunge 表示  
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3-3. 実験結果  
3-3-1. 冷延薄鋼板のにおよぼす Al 含有量の影響  
 は、冷延薄鋼板のフェライト粒径の増大にともない 上昇する (9)。そこで、冷
延薄鋼板の再結晶フェライト粒径ととの関係を Fig.3-2 に示す。同一フェライ
ト粒径において、低 Al 鋼 Steel A のは高 Al 鋼 Steel B のよりも高かった。
これより、Al 添加で が低下することが確認された。さらに、低 Al 鋼で B/N 比
が 0.93 の Steel C および低 Al 鋼で B/N 比が 1.20 の Steel D のに注目すると、
Steel C は同じ低 Al 鋼 Steel A の直線上に位置したが、Steel D は低 Al 鋼である
にもかかわらず高 Al 鋼 Steel B の直線上に位置した。これより、Al 含有量の増
大にともなう の変化は B 含有量の増大に起因する の変化と同一であることが
示唆される。  
 
3-3-2. 再結晶挙動におよぼす Al 含有量の影響  
熱間圧延工程において 1250℃でスラブ加熱した試料を対象に、冷間圧延材の再
結晶挙動を調査した。焼鈍温度の上昇にともなう<111>//ND、<100>//ND、
<110>//ND 集合組織変化を Fig.3-3 に示す。<111>//ND 集合組織に注目すると、
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Fig.3-2 フェライト粒径ととの関係におよぼす Al 量の影響 
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Fig.3-3 焼鈍温度の上昇にともなう回折強度比の変化  
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冷間圧延材では、鋼種間に顕著な差は認められなかった。650℃以上の焼鈍温度
では、低 Al 鋼 Steel A と Steel C の回折強度比は、高 Al 鋼 Steel B や低 Al 鋼で
も B/N 比が 1 以上の Steel D と比べて高かった。特に、Steel B および Steel D
の回折強度比は、650℃付近で一度低下した後に上昇に転じた。このような
<111>//ND 集合組織の変化は、B を含有した極低炭素冷延薄鋼板にも認められて
いる (10)。つぎに<100>//ND 集合組織に注目すると、低 Al 鋼 Steel A と Steel C
の回折強度比は、高 Al 鋼 Steel B や高 B/N 鋼 Steel D に比べて低い焼鈍温度で
低下した。さらに<110>//ND 集合組織に注目すると、低 Al 鋼 Steel A と Steel C
の回折強度比は、高 Al 鋼 Steel B や高 B/N 鋼 Steel D と比べて低かった。これ
より、高 Al 鋼 Steel B および高 B/N 鋼 Steel D では、<111>//ND 集合組織の発
達が抑制され、<110>//ND 集合組織の発達が促進されたことが明らかとなった。
以上のように、高 Al 鋼 Steel B と低 Al 高 B/N 鋼 Steel D が同様の再結晶挙動を
示すことから、高 Al 鋼の再結晶挙動は N と結合しない余剰 B の影響を受けてい
ることが示唆される。  
再結晶核生成におよぼす Al 含有量の影響を調査するため、600℃焼鈍材を対象
に再結晶初期の再結晶粒を観察した。再結晶粒の走査型電子顕微鏡写真を Fig.3-4
に示す。低 Al 鋼 Steel A では Fig.3-4(a)に示すセメンタイトの周囲、Fig.3-4(b)
に示す加工粒粒内および Fig.3-4(c)に示す加工粒粒界に接した再結晶粒が観察さ
れた。以下、再結晶粒の粒界が加工粒の粒界と接する場合の再結晶を加工粒の粒
界近傍における再結晶と呼ぶ。高 Al 鋼 Steel B では Fig.3-4(d)に示すセメンタイ
ト周囲および Fig.3-4(e)に示す加工粒の粒内で再結晶粒が観察された。Steel B で
は加工粒の粒界近傍における再結晶粒が観察されなかったことから、Steel B の
加工粒の粒界近傍での再結晶は Al 添加で抑制されたと考えられる。
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(a)
(b)
(c)
(d)
(e)
(a)Steel A, セメンタイトの周囲 (d)Steel B, セメンタイトの周囲
(b)Steel A, 加工粒の粒内 (e)Steel B, 加工粒の粒内; 
(c)Steel A, 加工粒の粒界近傍  
Fig.3-4 再結晶初期における再結晶粒の発生位置 (600℃焼鈍 ) 
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つぎに、再結晶挙動におよぼす固溶元素 (11)および熱延薄鋼板段階の組織の影響
に関する従来の研究結果を調査した。固溶 C は冷間圧延時に変形帯の生成を促し
(12)、再結晶時に<110>//ND 集合組織を発達させて を低下させる (13)といわれて
いる。また、0.015%C 鋼では加工粒の粒界近傍の再結晶で<111>//ND 集合組織が
発達する (14)ため、冷間圧延前の熱延薄鋼板のフェライト粒の微細化で は 上昇す
る (15),(16)といわれている。さらに、熱延薄鋼板中のセメンタイトの凝集粗大化で
は上昇 する (17),(18)といわれている。  
はじめに、冷間圧延前の熱延薄鋼板中の固溶 C 量および固溶 N 量を内部摩擦で
測定した結果を Table 3-2 に示す。固溶 C 量、および固溶 N 量は Sneok ピーク
高さ Q-1 より、式 (3.2)(19)を用いて計算した。  
  固溶 C 量または固溶 N 量 (mass%)＝0.0043×Ts×Q-1            (3.2) 
ここで、Ts は C または N の Sneok ピークが認められた絶対温度 (k)である。低
Al 鋼 Steel A の熱延薄鋼板中の固溶 C 量および固溶 N 量は高 Al 鋼 Steel B より
も多く、熱延薄鋼板段階での固溶 C 量、固溶 N 量が Steel B の低 の理由とは考
えられない。
 
Table 3-2 熱延薄鋼板中の固溶 C 量と固溶 N 量  
固溶C量 固溶N量
Steel A(低A鋼l) 11ppm 5ppm
Steel B(高Al鋼) 7ppm 4ppm  
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つぎに、熱延薄鋼板組織の光学顕微鏡写真を Fig.3-5 に示す。低 Al 鋼 Steel A
熱延薄鋼板のフェライト粒は、高 Al 鋼 Steel B のフェライト粒よりも粗大であっ
た。これより、熱延薄鋼板段階でのフェライト粒径の差が高 Al 鋼 Steel B の低
の原因とは考えられない。
 
さらに、熱延薄鋼板中のセメンタイトを Fig.3-6 に示す。低 Al 鋼 Steel A のセ
メンタイトはフェライト粒界に粗大に析出していたが、高 Al 鋼 Steel B のセメン
タイトは微細であり、2～3μm のセメンタイトも認められた。このセメンタイト
の微細化は Steel B の 低下の一因である可能性がある。しか し、常温から再結
晶が始まる 600℃まで試料を 20℃ /s の昇温速度で昇温するのに要する時間は高々
30s であり、Fig.3-4(d)に示すように 600℃焼鈍材においても冷間圧延材と比べて
セメンタイトの大きさに顕著な変化は認められなかった。これより、熱延薄鋼板
段階におけるセメンタイトの微細化が Steel B の 低下の原因とは考えられない。
(a)Steel A
100μm
(b)Steel B
 
Fig.3-5 熱延薄鋼板段階におけるフェライト組織  
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そこで、10%Br メタノール溶液で熱延薄鋼板の地鉄および窒化物以外の析出物
を溶解した後に BN を濾過で捕集し、BN となっている B 量を定量した。鋼中 B
含有量に対する BN として析出している B 量の割合を Table 3-3 に示す。低 Al
鋼 Steel A では添加した B はすべて BN として析出していたが、高 Al 鋼 Steel B
では添加 B 量の 30%が N と結合しない余剰 B となっていた。この Steel B 熱延
薄鋼板中の余剰 B は、AlN と BN が競合析出することで残留した B(20)であると考
えられる。なお、過去に報告 (5)されているフェライト粒成長を抑制する微細な
Fe23(CB)6 の有無を確認するため、10%アセチルアセトン－1%塩化テトラメチル
アンモニウム－メタノール溶液を用いた電解抽出で熱延薄鋼板の地鉄のみを溶解
し、鋼中に存在するすべての析出物を濾過捕集して定量分析を行った。しかしな
がら、本研究においては Fe23(CB)6 の析出は認められなかった。これは、供試材
の C 含有量および熱延工程の巻取温度が、過去の報告よりも低かったためと考え
られる。
(a)Steel A (b)Steel B
25μm
 
Fig.3-6 熱延薄鋼板段階におけるセメンタイト形態  
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以上より、高 Al 鋼 Steel B では、AlN と BN の競合析出により熱延薄鋼板段階
で N と結合しない余剰 B が残留し、この余剰 B が焼鈍時に Steel B の加工粒の
粒界近傍の再結晶を抑制したと考えられる。そして、を上昇させる加工粒の粒
界近傍における再結晶が抑制されたため、高 Al 鋼のは低下したと思われる。  
 
3-4. 考察  
3-4-1. 再結晶過程における Al 添加による集合組織の変化  
 Steel A および Steel B の再結晶の進行の差異を調査するため、各焼鈍温度にお
ける冷延薄鋼板の硬さを測定した。Fig.3-7 に焼鈍温度の上昇にともなう冷間圧
延材の硬さ (HR-30T)の変化を示す。高 Al 鋼 Steel B の硬さは低 Al 鋼 Steel A よ
りも高く、Steel B の再結晶は Steel A よりも遅延していたと考えられる。
Table 3-3 熱延薄鋼板段階における BN 析出量  
(B as BN)/(Total B)
Steel A(低Al鋼) 1.0
Steel B(高Al鋼) 0.7  
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つぎに、Fig.3-8 に 650℃焼鈍材および 675℃焼鈍材の再結晶粒の走査型電子顕
微鏡写真を示す。Fig.3-8(a)、 (b)に示す Steel A の再結晶粒は、加工粒の粒界を
越えて粒成長していたのに対し、Fig.3-8(c)、 (d)に示す Steel B の再結晶粒は加
工粒の粒界を越えて粒成長していなかった。これと Fig.3-4 で示した初期再結晶
粒の観察結果より、Steel B では熱延薄鋼板段階でフェライト粒界に偏析した B
が冷間圧延後の加工粒の粒界へ引き継がれ、再結晶初期においては加工粒の粒界
近傍での再結晶を抑制し、再結晶途中では加工粒の粒界を越える再結晶粒の粒成
長を抑制すると考えられる。
HR
-3
0T
50
60
70
80
800700600500 900
As rolled
焼鈍温度(℃)
Steel A
Steel B
 
Fig.3-7 焼鈍温度の上昇にともなう冷間圧延板の硬さの変化  
64 
 
つぎに、再結晶途中の集合組織変化を調査するため、各焼鈍温度における ODF
φ 2=45°断面を Fig.3-9 に示す。まず、低 Al 鋼 Steel A について焼鈍温度の上昇
にともなう集合組織の変化について言及する。As-rolled 材の集合組織は、γ fibre
へ集積していた。650℃焼鈍では、全体的に集積が低下する中で｛111｝<110>、
｛111｝<112>への集積が高まった。｛111｝<112>は加工粒の粒内、｛111｝<110>
は加工粒の粒界近傍から核発生した再結晶集合組織である (21),(22)といわれている
が、この見方は Steel A では加工粒の粒内および加工粒の粒界近傍で再結晶粒が
(a)
(c)
(b)
(d)
(a)Steel A, 650℃焼鈍 (b)Steel A, 675℃焼鈍
(c)Steel B, 650℃焼鈍 (d)Steel B, 675℃焼鈍  
Fig.3-8 焼鈍途中の再結晶粒の粒成長状況を示す走査型電子顕微鏡写真  
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Fig.3-9 焼鈍温度の上昇にともなう集合組織の変化  
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発生していたこと (Fig.3-4)に合致する。さらに、焼鈍温度が上昇すると全体的に
集合組織の集積が低下するが、｛111｝<112>と｛111｝<110>への集積は他の結晶
方位よりも高かった。一方、高 Al 鋼 Steel B では、As-rolled 材の集合組織のγ
fibre への集積は Steel A よりも高かった。これは、熱延薄鋼板段階のフェライト
粒が細粒であり冷間圧延により集合組織の｛111｝<uvw>への集積が高くなりや
すく (23)、冷間圧延安定方位の｛111｝<112>(24)や高冷間圧延率で｛111｝<112>か
ら生じる｛111｝<110>への集積 (25)が高まったためと考えられる。高 Al 鋼 Steel B
の 700℃焼鈍材では、Steel A のような焼鈍温度の上昇にともなう｛111｝<112>
や｛111｝<110>への集合組織の集積は認められなかった。｛111｝<112>への集積
が認められないことに関しては、熱延薄鋼板段階のフェライト粒界偏析 B が冷間
圧延時に変形帯を発達させ (26)、変形帯から Goss 粒 (｛011｝<100>)が生じ (27)、(28)、
｛111｝<112>の発生源である加工粒の粒内がこの Goss 粒に蚕食された可能性が
考えられる。また、｛111｝<110>への集積が認められないのは、加工粒の粒界に
偏析している B が再結晶初期における加工粒の粒界近傍での再結晶を抑制し、さ
らに再結晶が進行しても加工粒の粒界を越える再結晶粒の粒成長を抑制するため
と考えられる。  
以上より、Al 添加によるフェライト組織冷延薄鋼板の の低下はつぎのように
考えることができる。高 Al 鋼では熱延薄鋼板段階で N と結合しなかった B が、
熱延薄鋼板のフェライト粒界に残留する。この粒界偏析 B は、Goss 粒の発生を
促進するとともに、加工粒粒界近傍における再結晶と加工粒粒界を越える再結晶
粒の粒成長を抑制する。この結果、再結晶の進行にともなうγ fibre への集合組織
の集積が低下して高 Al 鋼の は低 Al 鋼よりも低下する。  
本研究により、フェライト組織薄鋼板において複数の析出物を競合析出させた
場合に化学成分や析出条件により複数の析出物量が変化するため、たとえば析出
物を形成できなかった元素もしくは多量に析出した析出物が深絞り成形性に影響
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をおよぼすことが明らかとなった。これより、冷延薄鋼板の深絞り成形性を高位
安定化させるには、複数析出物の析出競合を避けるべきであることがわかった。
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3-5. 小括  
 複数の窒化物形成元素を添加して同時に窒化物を形成させた場合に、窒化物の
競合析出で生じる窒化物量変化が深絞り成形性におよぼす影響を調査した。以下
に得られた結論を示す。  
(1) Al 含有量の少ないフェライト組織冷延薄鋼板の は、同一フェライト粒径の
Al 含有量の多いフェライト組織冷延薄鋼板の よりも高い。  
(2)<111>//ND 集合組織の発達は、Al 添加で抑制される。これは、N と結合しな
い余剰 B を含む低 Al 鋼と同様である。  
(3)高 Al 鋼では、加工粒の粒界近傍の再結晶が抑制される。これは、上記<111>//ND
の発達が抑制される直接原因であると考えられる。  
(4)高 Al 鋼では、AlN の析出により N と結合しない B が残留する。この余剰 B
は、フェライト粒界に偏析して冷間圧延時にの低下を招く Goss 粒の発生サ
イトとなる変形帯生成を促進するとともに、を向上させる加工粒粒界近傍で
の再結晶粒の発生を抑制すると考えられる。  
(5)析出物の競合析出は析出量の変化を招き、析出物量の差もしくは析出物を形成
できなかった元素が深絞り成形性に影響をおよぼすことが明らかとなった。こ
れより、冷延薄鋼板の深絞り成形性を高位安定化させるには、複数析出物の競
合析出は避けるべきであることがわかった。  
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第 4 章 粒界偏析元素によるフェライト組織冷延薄鋼板の塑性異方性の  
面内異方性制御に関する研究  
 
4-1. 緒言  
薄鋼板をカップ型に深絞り成形するときにカップの縁に発生する耳と呼ばれる
凹凸の発生は、耳のトリムによる歩留まりの低下とたて壁部の板厚の変動の原因
となる。塑性異方性の面内異方性 (1)の指標Δr が正の値であるとき、耳の高さは
Δr の低下とともに低下する (2)。第 3 章ではフェライト粒界に微量の B が偏析す
ると、再結晶挙動が顕著に変化することを示した。このことは、フェライト粒界
に偏析した B を利用して、塑性異方性の面内異方性を制御できる可能性を示唆し
ている。  
そこで、本章では積極的にフェライト粒界に B を偏析させることで、冷延薄鋼
板の塑性異方性の面内異方性の制御を試みた。  
 
4-2. 実験方法  
 Table 4-1 に示す B 含有量の異なる鋼を高周波真空溶解炉で溶製し、50kg イン
ゴットを作製した。Steel A は B 無含有鋼で、Steel B と Steel C は N と結合しな
い余剰 B をそれぞれ 3ppm、9ppm 含んでいる。これらのインゴットを 30mm 厚
さまで分塊圧延し、さらに分塊圧延材を 100mm 幅、120mm 長さに切断して熱間
圧延用スラブを作製した。
 
Table 4-1 供試材の化学成分 (mass%) 
C Si Mn P S Al N B Excess B※
Steel A 0.013 0.01 0.16 0.009 0.006 0.021 0.0017 - 0ppm
Steel B 0.014 0.01 0.16 0.009 0.006 0.020 0.0017 0.0016 3ppm
Steel C 0.013 0.01 0.16 0.009 0.006 0.020 0.0022 0.0026 9ppm
※Excess B=B(mass%)-(11/14)N(mass%)  
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つぎに、得られたスラブを 1250℃で 1 時間加熱して、4.5mm の板厚まで熱間
圧延した。熱間圧延に際しては、仕上温度を 890℃、巻取温度を 640℃とした。
仕上圧延後は試料を巻取温度まで空冷し、巻取温度に 1 時間保持して炉冷した。
そして、表層に噛み込んだスケールを除去するため、熱延薄鋼板の表裏面を均等
に機械研削して厚さを 2.8mm にそろえた。続けて、表裏面研削した熱延薄鋼板
を圧延率 75%で 0.7mm まで冷間圧延した。引き続き、冷間圧延材をソルトバス
に 90 秒間浸漬することで焼鈍を行い、焼鈍後は直ちに 350℃のソルトバスに 2
分間浸漬してセメンタイトの過時効処理を行った。焼鈍温度は再結晶直前の回復
組織を得るための 560℃と再結晶完了直後の組織を得るための 650℃および再結
晶後にフェライト粒成長を促進するための 675℃、700℃、750℃とした。そして、
降伏点伸びを消去するため、焼鈍後の冷延薄鋼板を圧延率 1.7%で調質圧延した。 
冷延薄鋼板の r 値測定には、JIS 5 号の 1/2 サイズ引張試験片（GL:25mm、
GW:12.5mm）を用いた。クロスヘッド速度は 10mm/min.とした。そして、r 値
測定の予歪を 12%とした。圧延方向の r 値 r0、圧延方向と 45°方向の r 値 r45、
圧延方向と 90°方向の r 値 r90 より式 (4.1)(3)を用いて平均 r 値を算出した。ま
た、面内異方性Δr も同様に式 (4.2) (4)を用いて算出した。  
=(r0+2r45+r90)/4             (4.1) 
  Δr=(r0＋r90)/2－r45             (4.2) 
フェライト組織観察には、光学顕微鏡を用いた。組織観察は圧延方向に平行な
板厚断面と板厚中央の板面に平行な断面で行った。フェライト粒径の測定には、
切断法を用いた。また、熱延薄鋼板の個々のフェライト粒の結晶方位解析には
EBSP（Electron Back Scattering Pattern）解析 (5),(6)を用いた。そして、板厚中
央の板面に平行な断面でフェライト粒の結晶方位解析を行った。  
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4-3. 実験結果  
4-3-1. およびΔr におよぼす焼鈍温度の影響  
 Fig.4-1 に焼鈍温度とおよびΔr との関係を示す。焼鈍温度の上昇にともない、
およびΔr は上昇した。そして、同一焼鈍温度では、余剰 B を 9ppm 含む Steel 
C のは B 無含有の Steel A よりも低かった。また、B 含有量の増加にともなう
の低下は、低温焼鈍で顕著であった。Δr におよぼす B 含有量の影響は、B 無
含有鋼 Steel A と余剰 B 量を 3ppm 含む Steel B では認められなかった。そして、
9ppm の余剰 B を含む Steel C のΔr は、Steel A と比べて約 0.1 低下した。この
B 含有量の増加にともなうΔr の低下は、極低炭素冷延薄鋼板でも確認されてい
る (7) , (8)。Steel A と Steel C のΔ r の差は、焼鈍温度によらずほぼ一定であった。
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Fig.4-1 焼鈍温度の上昇にともなう およびΔ r の変化 
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さらに、とΔr におよぼす焼鈍温度の影響を詳細に調査した。r0、r45、r90 に
およぼす焼鈍温度の影響を Fig.4-2 に示す。r0 は、焼鈍温度の上昇とともに上昇
した。また、B 含有量の増加にともない r0 は低下した。この B 含有量の増加にと
もなう r0 の低下は、フェライト粒の微細な 650℃焼鈍で顕著であった。r45 は、
焼鈍温度の上昇にともない緩やかに上昇した。また、Steel B および Steel C の
r45 はほぼ同等で Steel A よりも若干低かった。焼鈍温度の上昇にともない、r45
におよぼす B 含有量の影響は軽減した。r90 は、焼鈍温度の上昇にともない著し
く上昇していた。また、Steel C の r90 は Steel A および Steel B の r90 と比べて
低かった。  
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Fig.4-2 焼鈍温度の上昇にともなう r 値の変化  
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4-3-2. フェライト粒径と r 値との関係  
 一般に、再結晶した冷延薄鋼板の r 値はフェライト粒径の増大にともない上昇
する (9)。そこで、Fig.4-2 に示した r0、r45、r90 とフェライト粒径との関係を調査
した。圧延方向に対して 0°、45°、90°方向のフェライト粒径を定義すること
は困難である。そこで、Fig.4-3 に示すように板面に平行な板厚中央の断面上で
圧延方向に対して 0°、45°、90°の 3 方向に 1.5mm 長さの線分を引き、線分と
フェライト粒界との交点を求めて隣接交点で区切られた線分の長さを仮想的に各
方向のフェライト粒径と考えた。すなわち、通常の切断法の線分の長さを各方向
で求め、それを各方向の仮想フェライト粒径とした。
 
まず、圧延方向に対する 0°、45°、90°方向の各線分長と圧延方向に平行な
板厚断面で測定したフェライト粒径との関係を確認した。圧延方向の線分長 L0
（μm)、45°方向の線分長 L45（μm)、90°方向の線分長 L90（μm)と圧延方向
に平行な板厚断面で測定した粒度番号との関係を Fig.4-4 に示す。各方向の線分
長は B 含有量によらず粒度番号とよい相関が認められた。これより、いずれの試
料においても等方的にフェライト粒が成長したと考えられる。
圧延方向
L:板面に平行な断面で測定した線分長さ
ASTM GS No.:圧延方向に平行な板厚断面で測定した粒度番号
L90 L45
L0
1
2
t
 
Fig.4-3 圧延方向に対する各方向の線分長  
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つぎに、r0、r45、r90 におよぼすフェライト粒径の影響と B 含有量の影響を分
離することを目的に、L0 と r0、L45 と r45、L90 と r90 の関係を Fig.4-5 に示す。
Fig.4-5 において、各点を結ぶ直線は互いに平行で、勾配はいずれも一定である
ことが明らかとなった。これより、r0、r45、r90 はいずれも再結晶フェライト粒径
の増大にともない単調に上昇し、同一フェライト粒径で比べると B 含有量の増加
にともない低下することがわかった。すなわち、本実験において、r0、r45、r90
におよぼすフェライト粒径の影響と B 含有量の影響を明確に分離することができ
た。なお、同一フェライト粒径において、B 含有量の増加で最も低下したのは r0
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m
）
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Fig.4-4 切断法によるフェライト粒度番号と各方向の線分長との関係  
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であった。
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Fig.4-5 各方向の線分長と r 値との関係  
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さらに、各方向の r 値に注目すると、Steel C の r0 は同一 L0 の Steel A の r0
と比べて 0.3 程度低かった。また、余剰 B を含む Steel B および Steel C の r0 は
ほぼ同等であった。焼鈍温度の上昇にともない、Steel A の L0 は 11μm から 13
μm と 2μm しか増加しなかった。これは、Fig.4-2 の Steel A の r0 が焼鈍温度
の上昇に対して緩やかにしか上昇しなかった理由と考えられる。これに対し、
Steel B と Steel C の L0 は焼鈍温度の上昇にともない著しく増加した。したがっ
て、高温焼鈍で Steel B および Steel C の r0 と Steel A の r0 との差が縮まるのは、
Steel B と Steel C の L0 が増加するためと考えられる。そして、r45、r90 につい
ても同様に、同一線分長で比較すると Steel A の r45、r90 は Steel B および Steel 
C の r45、r90 よりもそれぞれ高いが、焼鈍温度の上昇にともない Steel B および
Steel C の L45、L90 が Steel A の L45、L90 よりも増加するため、高温焼鈍では Steel 
B および Steel C の r45、r90 は Steel A の r45、r90 とそれぞれ同等となったと考え
られる。  
以上より、高温焼鈍でにおよぼす B 含有量の影響が軽減するのは、Steel B
および Steel C のフェライト粒が Steel A よりも粗大化するためと考えられる。
これに対し、Steel C のΔr と Steel A のΔr の差は高温焼鈍でも変化しなかった。
r0 と r90 の平均より r45 を引いて計算されるΔr が焼鈍温度によらず変化しないの
は、フェライト粒成長の影響が引き算により相殺されるためと考えられる。  
 
4-4. 考察  
4-4-1. 初期再結晶粒の発生位置におよぼす B 含有量の影響  
初期再結晶粒の発生位置におよぼす B 含有量の影響を調査するため、r 値に最
も差異が認められた Steel A と Steel C について再結晶初期の再結晶粒の走査型
電子顕微鏡写真を Fig.4-6 に示す。Steel A では加工粒の粒界および粒内に再結晶
粒が認められたのに対し、Steel C では加工粒の粒内に微細な再結晶粒が認めら
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れた。これは、N と結合しない余剰 B がフェライト粒界に偏析して、フェライト
粒界を強化する (10)ことで再結晶核生成サイトとなる変形帯 (11)の発達を冷間圧延
時に促進するとともに、加工粒の粒界近傍の再結晶を抑制するためと考えられる。
 
Daniel ら (12)は、X 線回折と中性子線回折を用いて低炭素鋼、極低炭素鋼など
15 種の鋼の ODF(Orientation Distribution Function)を求め、級数展開法により
ODF と r 値との関係を調査した。そして、relax constraint method で理想集合
組織と r 値との関係を計算した。Daniel らの計算では、{111}<110>への集合組織
の集積はΔ r の変化を誘発しないことと、 {110}<001>への集合組織の集積はΔ r
を増加させることが示されている。また、Hutchinson ら (13)の計算結果も Daniel
らの計算結果と同様に、Δr におよぼす {111}<110>への集合組織の集積の影響は
小さく、 {110}<001>への集合組織の集積でΔr が増加することを示している。第
3 章において、フェライト組織冷延薄鋼板の熱延薄鋼板段階におけるフェライト
粒界偏析 B が、他の金属組織よりも顕著にを低下させることを示した。フェラ
イト粒界偏析 B で加工粒の粒界における再結晶が抑制され、その結果 {111}<110>
集合組織の発達が遅延し、かつ {110}<001>の発達が促進された (14)としても、
Daniel らおよび Hutchinson らの計算結果からは、Fig.4-1 に示した B 含有量の
(a)Steel A (b)Steel C
Fig.4-6 再結晶初期の再結晶粒発生位置を示す走査型電子顕微鏡写真  
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増加にともなうΔr の低下は説明できない。これより、単純な B による再結晶挙
動の変化では、B 含有量の増加にともなうΔr の低下を説明するのは困難である
と考えられる。  
 
4-4-2. 冷間圧延集合組織におよぼす B 含有量の影響  
Fig.4-5 に示した L0 と r0、L45 と r45、L90 と r90 の関係において、最も差の認め
られた Steel A と Steel C の集合組織を EBSP 解析で評価した。ここでは、明瞭
な菊池線を得るために 540℃で試料の冷間圧延組織をある程度回復させてから結
晶方位解析を行った。Fig.4-7 に (100)極点図を示す。B 含有量の多い Steel C の
集合組織は、Steel A よりも冷間圧延最終安定方位 (15)である｛112｝<110>に集積
していた。本研究に使用した低炭素薄鋼板に圧延率が 75%を超える冷間圧延を行
うと、{112}<110>へ圧延集合組織が集積するとともに冷間圧延率の上昇にともな
い焼鈍後の冷延薄鋼板のΔr が低減する (16)ことが知られている。これより、Steel 
C のΔr の低下は、Steel C の圧延集合組織が｛112｝<110>に集積することに関
係すると考えた。
 
(112)［110］
(a)Steel A (b)Steel C  
Fig.4-7 熱延薄鋼板段階の集合組織を示す (100)極点図  
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つぎに熱延薄鋼板段階のフェライト組織の光学顕微鏡写真を Fig.4-8 に示す。
熱延薄鋼板のフェライト粒径に顕著な差は認められなかった。  
EBSP を用いて測定した熱延薄鋼板の (100)極点図を Fig.4-9 に示す。  (100)極
点図では熱延薄鋼板の集合組織に顕著な集積は認められなかった。
 
100μm
(a)Steel A (b)Steel C
 
Fig.4-8 熱延薄鋼板段階のフェライト組織を示す光学顕微鏡写真  
 
(a)Steel A (b)Steel C  
Fig.4-9 熱延薄鋼板段階の集合組織を示す (100)極点図  
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そこで、EBSP で測定した熱延薄鋼板のフェライト粒の結晶方位を Fig.4-10 に
示す。ここでは粒界を挟む 2 つのフェライト粒の結晶方位差が 15°以上のフェラ
イト粒界を黒で示し、15°未満のフェライト粒界を赤で示した。Fig.4-10(a)に示
す Steel A ではフェライト粒界のほぼすべてが 15°以上の結晶方位差を有するの
に対し、Fig.4-10(b)に示す Steel C では結晶方位差が 15°未満のフェライト粒界
が多数認められた。
 
Inverse Pole Figure 
［ 001 ］
(a)Steel A (b)Steel C
 
Fig.4-10 熱延薄鋼板段階の各フェライト粒の結晶方位  
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つぎに、熱延薄鋼板を 50%冷間圧延し、Fig.4-10 と同様に EBSP でフェライト
粒の結晶方位を測定した結果を Fig.4-11 に示す。Fig.4-11(a)に Steel A の熱延薄
鋼板段階の各フェライト粒の結晶方位（Fig.4-10(a)と同一視野）を、Fig.4-11(b)
に Steel A の 50%冷間圧延材の各フェライト粒の結晶方位（Fig.4-11(a)とは別視
野）を示す。また、Fig.4-11(c)に Steel C の熱延薄鋼板段階の各フェライト粒の
結晶方位 (Fig.4-10(b)と同一視野 )を、Fig.4-11(d)に Steel C の 50%冷間圧延材の
各フェライト粒の結晶方位 (Fig.4-11(c)とは別視野 )を示す。図の上下方向が圧延
方向で、50%冷間圧延材の組織は圧延方向に扁平している。Fig.4-11(b)および (c)
の黒い領域は菊池線が不明瞭で結晶方位を特定できなかった領域である。この黒
い領域は冷間圧延で拡大したことから、冷間圧延の歪が導入された領域である。
Fig.4-11(b)に示す Steel A の 50%冷間圧延材では、黒い領域が試料全体に均一に
分布しており、冷間圧延で試料全体に歪が均一に導入されていた。これに対し、
Fig.4-11(d)に示す Steel C の黒い領域は、結晶方位差が 15°未満の粒界を有する
フェライト粒の集団（以下、コロニーと称する）の周辺に偏在していた。Fig.4-11(c)
に示す Steel C 熱延薄鋼板のフェライト粒と Fig.4-11(d)に示す 50%冷間圧延後の
フェライト粒を比較すると、Fig.4-11(c)で 15°以上の結晶方位差を有する粒界で
囲まれたフェライト粒のコロニーには、圧延率 50%の冷間圧延でも歪が蓄積しな
かったと考えられる。また、Fig4-11(c)で結晶方位差 15°以上の粒界で囲まれた
単独のフェライト粒は Fig.4-11(d)では黒い領域に置き換わったと考えられる。同
様に、Fig.4-11(a)に示す Steel A の熱延薄鋼板のフェライト組織と Fig.4-11(b)に
示す 50%冷間圧延材とを比べても、黒い領域は 1 つのフェライト粒に相当すると
考えられる。  
以上より、Steel C では冷間圧延時に 15°以上の結晶方位差を有する粒界に囲
まれた単独のフェライト粒に歪が集中し、その単独のフェライト粒の冷間圧延率
が Steel A のフェライト粒と比べて高まったと考えられる。そして、局所的に冷
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(a)Steel A; 熱延薄鋼板段階 (b)Steel A; 50%冷間圧延材
(c)Steel C; 熱延薄鋼板段階 (d)Steel C; 50%冷間圧延材
Inverse Pole Figure 
［ 001 ］
 
Fig.4-11 フェライト粒のコロニー形成による 50%冷間圧延時の歪分布状
態の変化  
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間圧延率が高まることで、冷間圧延材の集合組織が高冷間圧延率で生じる｛112｝
<110>へ集積し、Steel C では高冷間圧延率材に認められるΔr の低下が生じたと
考えられる。  
このような B 含有鋼の熱延薄鋼板の集合組織変化は、熱間圧延時にオーステナ
イト粒界に B が偏析 (17)してオーステナイト粒界からのγ→α変態挙動が変化す
ることに起因すると思われる。  
以上より、B 添加で熱延薄鋼板のフェライト粒間の結晶方位差を部分的に小さ
くすることで、冷延薄鋼板の塑性異方性の面内異方性を制御できると考えられる。
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4-5. 小括  
 フェライト組織冷延薄鋼板の塑性異方性（）の面内異方性 (Δr)におよぼす  
フェライト粒界偏析元素の影響を調査した。以下に得られた結論を示す。  
(1) は、焼鈍温度の上昇にともない上昇する。N と結合しない余剰 B の増加で
は低下するが、 におよ  ぼす B 添加の影響は低温焼鈍で顕著である。そし
て、Δr も焼鈍温度とともに上昇する。余剰 B でΔr は低下するが、Δr の低
下量は焼鈍温度によらず一定である。  
(2)r0、r45、r90 におよぼす再結晶フェライト粒径と B 含有量の影響を分離すると、  
r0、r45、r90 はフェライト粒成長にともない単調に増加し、フェライト粒径の
増大に対する r 値上昇の割合は各々ほぼ一定である。また、同一フェライト粒
径で比べると B 含有量の増加にともない r 値は低下する。特に r0 は r45、r90
と比べて B 含有量の増加にともない著しく低下する。  
(3)B 添加でフェライト粒の粒成長性が向上するため、特にフェライト粒成長の著
しい高温焼鈍では B 含有鋼のフェライト粒径は B 無含有鋼と比べて大きくな
る。この結果、B 含有量の増加による r 値の低下とフェライト粒成長による r
値の上昇が相殺するようになるため、高温焼鈍では B 添加によるの低下量
は低温焼鈍と比べて小さくなる。これに対し、B 添加によるΔr の低下量が高
温焼鈍で変化しないのは、フェライト粒成長の影響が引き算で相殺されてしま
うためと考えられる。  
(4)B 含有量の多い鋼の熱延薄鋼板フェライト粒界には、粒界を挟んだ 2 つのフェ
ライト粒の結晶方位差が 15°未満のフェライト粒界が多数認められる。これ
に 50%の冷間圧延を行うと、隣接粒と 15°未満の結晶方位差を有するフェラ
イト粒同士はコロニーを形成して圧延の歪を受けず、隣接粒と 15°以上の結
晶方位差を有する粒界に囲まれた単独のフェライト粒に優先的に歪が蓄積さ
れる。この結果、B 含有量の多い鋼では、集合組織が圧延安定結晶方位｛112｝
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<110>に集積すると考えられる。  
(5)高冷間圧延率で集合組織が {112}<110>に集積しかつΔr が低下することを考慮
すると、B を多量に含む鋼では隣接粒と 15°以上の結晶方位差を有するフェ
ライト粒界に囲まれた単独のフェライト粒に歪が集中するため、局所的に冷間
圧延率が上昇してΔr が低下したと考えられる。  
(6) フェライト粒界偏析元素により熱延薄鋼板のフェライト粒間の結晶方位差を
部分的に低減することで、冷延薄鋼板の塑性異方性の面内異方性を制御できる
と考えられる。  
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第 5 章 析出物制御による局部伸びに優れたフェライト組織高強度熱延薄鋼板の  
開発に関する研究  
 
5-1. 緒言  
高強度薄鋼板は、フェライト相とマルテンサイト相などの硬質相との組織複合
化で発展してきた (1),(2),(3),(4),(5)。引張強度 590MPa 級の組織複合型高強度薄鋼板
のフェライト相の体積率は 80%程度前後 (6)と十分高いため、590MPa 級組織複合
型高強度薄鋼板は優れた均一伸びを有している。しかしながら、引張強度が
780MPa を超える組織複合型高強度薄鋼板は、強度確保のために塑性変形しにく
い硬質相を多く含んでいるため、必ずしも優れた均一伸びを有してない (7)。さら
に、引張強度が 780MPa 以上の高強度薄鋼板のプレス成形には、曲げ成形や伸び
フランジ成形が多く (8)、均一伸びよりも局部伸びが重要である (9)。そのため、
780MPa 級の組織複合型高強度薄鋼板のプレス成形性は良好であるとは言い難い。 
そこで、第 5 章では、第 2 章から第 4 章におけるフェライト組織薄鋼板のプレ
ス成形性と組織との関係解析結果を応用して、780MPa 級の高強度を有する局部
伸びに優れた熱延薄鋼板の開発を行った。  
 
5-2. 実験方法  
 第 2 章から第 4 章の研究で得られた局部伸びに優れた薄鋼板の基本組織設計思
想を以下にまとめる。  
(1)均一伸び低下防止のために、フェライト粒界偏析元素量を可能な限り低減する
(第 2 章参照 ) 
(2)面内異方性よりも局部伸びを優先し、フェライト粒界偏析元素含有量を可能な
限り低減する (第 4 章参照 ) 
(3)優れた局部伸びを得るために、フェライト粒界のセメンタイトを微細化する  
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(第 2 章参照 ) 
(4)複数析出物の競合析出は析出物量の変動の原因となり局部伸びを低下させる
ことから、複数の析出物形成元素の添加は回避する (第 3 章参照 ) 
高強度薄鋼板の具体的な組織思想について言及する。フェライト組織薄鋼板の
高強度化には、積極的に析出強化を使用しなければならない。そのため、高温で
一度炭化物を完全に溶解させてから微細析出させることのできる熱間圧延で薄鋼
板を製造した方が、冷延・焼鈍で製造するよりも析出強化しやすい。そこで本章
では、高強度熱延薄鋼板を開発する。  
熱間圧延工程では、スラブを 1200℃以上に加熱して炭化物を固溶させた後に、
オーステナイト単相域で圧延を行う。Fig.1-11 に示す熱間圧延設備において、加
熱炉で加熱されたスラブは粗圧延で厚さ 30mm のシートバーに圧延され、さらに
仕上圧延機で数 mm の厚さまで仕上圧延される。圧延された薄鋼板は、ランナウ
トテーブル上で冷却された後に巻き取られる。フェライト組織熱延薄鋼板では、
仕上圧延直後の温度と巻取温度が組織形成に重要である。  
フェライト組織を得るために熱延工程において低炭素鋼を 600℃以上の高温で
巻き取ると、伸びフランジ成形性劣化の原因となるパーライトや粗大セメンタイ
トが生成する (10),(11)。また、低炭素鋼は、オーステナイト－フェライト変態点が
高温であるため、ランナウトテーブル上でフェライト変態する。そのため、フェ
ライト変態と同時に析出する TiC などの析出強化に寄与する炭化物は、高温巻取
を行うと高温に保持される時間が長くなるため粗大化しやすい (5)。そこで、本開
発研究では、パーライト析出およびセメンタイトのフェライト粒界への粗大析出
を抑制する（基本組織設計思想 (3)）ため、焼き入れ性元素である Mo を微量添加
した。この Mo 添加によりオーステナイト－フェライト変態点が低下するため、
析出温度の低下による炭化物微細化も期待できる。さらにセメンタイトの微細化
を促進するため、C 含有量は従来の 0.1%以上の C を含む析出強化で高強度化さ
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れた高強度熱延薄鋼板  (12)よりも低い 0.04%程度とした。そして、0.04%C－
1.5%Mn－0.2%Mo 鋼に、さらに析出強化能の高い Ti (12)を炭化物形成元素として
添加した。ここで、Ti と第 2 章から第 4 章の供試材に含有されていた B とは共
に窒化物形成元素であるため、同時添加は基本組織設計思想 (4)より回避しなけれ
ばならない。BN は粗大であり鋼の高強度化には寄与しないことから、本研究で
は Ti 添加を優先した。これらに加え、フェライト粒界に偏析する P を可能な限
り低減した (基本組織設計思想 (1),(2))。
 Table 5-1 に供試材の化学成分を示す。Table 5-1 に示す Steel A から Steel I
を真空溶解炉で溶製し、50kg インゴットを作製した。インゴットを 1200℃に加
熱した後に厚さ 30mm、幅 100mm となるように分塊圧延を行い、分塊圧延材を
長さ 110mm に切断して熱間圧延用スラブを作製した。これを 1250℃で 1 時間保
持した後に 7 パスで約 4.5mm 厚さまで熱間圧延した。仕上温度は 900℃であり、
圧延後 620℃まで空冷した。その後、620℃の炉で 1 時間保持後に炉冷すること
でコイル巻取後のコイルの熱履歴を模擬した。つぎに熱延薄鋼板の表面に噛み込
んだスケールを除去するため、表裏面を機械研削して厚さを 2.3mm に調整した。
得られた熱延薄鋼板より圧延方向が引張方向となるように JIS 13 号 B 試験片
（GL:50mm, GW:12.5mm）を採取し、引張試験を行った。引張試験に際しては、
クロスヘッド速度を 10mm/min.とした。  
つぎに、Table 5-1 の Steel X を用いて、生産設備規模の試作を行った。試作に
Table 5-1 供試材の化学成分 (mass%) 
C Si Mn P S Al N Ti Mo Nb 備考
Steel A 0.043 0.19 1.53 0.009 0.001 0.047 0.0031 0.018 0.20 -
Steel B 0.043 0.19 1.53 0.009 0.001 0.045 0.0031 0.052 0.20 -
Steel C 0.043 0.18 1.62 0.008 0.001 0.043 0.0032 0.092 0.19 -
Steel D 0.045 0.19 1.53 0.009 0.001 0.046 0.0031 0.119 0.20 -
Steel E 0.043 0.20 1.60 0.009 0.001 0.051 0.0043 0.186 0.01 -
Steel F 0.041 0.20 1.59 0.008 0.001 0.048 0.0034 0.144 0.09 -
Steel G 0.043 0.20 1.59 0.008 0.001 0.049 0.0032 0.046 0.28 -
Steel H 0.042 0.20 1.62 0.008 0.001 0.052 0.0030 0.031 0.33 -
Steel I 0.043 0.20 1.60 0.008 0.001 0.046 0.0043 0.001 0.37 -
Steel X 0.047 0.22 1.59 0.002 0.001 0.054 0.0040 0.082 0.20 -
Steel Y 0.126 0.46 1.88 0.008 0.002 0.052 0.0038 0.091 - 0.040
Ti/Mo比の影響調査で使用
生産設備規模の試作で使用
Ti添加量の影響調査で使用
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際しては、仕上圧延温度を 910℃、巻取温度を 650℃とした。得られた板厚 3.2mm、
幅 700mm の試作材から、引張方向が圧延方向と直角になるように JIS 5 号試験
片 (GL:50mm, GW:25mm)を板幅中央より採取し、引張試験を行った。局部伸び
に支配される伸びフランジ成形性の評価については日本鉄鋼連盟規格 JSH1001
に準じた。すなわち、バリをポンチと逆側に配置した 10mmφの打ち抜き穴を、
頂角 60°の円錐ポンチで押し広げた。そして、打ち抜き穴端面に板厚を貫通する
割れが発生したときの穴直径の増加量と打ち抜き穴元径 (10mm)の比に 100 を乗
じた値を穴広げ率（λ :%）とした。  
組織観察については、ナイタール腐食した圧延方向に平行な板厚断面組織を走
査型電子顕微鏡で観察した。また、電解研磨で試料の板厚中央より薄膜を作製し、
透過型電子顕微鏡を用いて炭化物を観察した。そして、透過型電子顕微鏡のエネ
ルギー分散型 X 線分光装置を用いて、炭化物の定性分析と定量分析を行った。な
お、炭化物の大きさを比較するために、伸びフランジ成形用途には適さない従来
の析出強化型高強度薄鋼板 (13)中の炭化物も透過型電子顕微鏡で観察した。  
鋼中の析出物構成元素の量を調査するため、析出物中の金属元素および N の定
量分析を行った。切り粉に加工した試料を鋼中窒化物、酸化物以外のすべてを溶
解する 10%Br-メタノールに溶解し、残渣を 0.2μmφのメッシュで濾過捕集した。
つぎに残渣を酸分解して、水蒸気蒸留した後にビス・ピラゾロン吸光度法で残渣
中の N 量を、また誘導結合高周波プラズマ分光分析を用いて残渣中の Ti 量を測
定した。これと同様に、残渣を酸分解せずに水蒸気蒸留することで、AlN として
析出した N 量も測定した。さらに、10%アセチルアセトン－1%塩化テトラメチ
ルアンモニウム－メタノール溶液を用いて試料を電解し、地鉄のみを溶解して析
出物を残渣として濾過捕集した。そして、誘導結合高周波プラズマ分光分析を用
いて、残渣中の金属元素量を測定した。  
 また、電解抽出残渣中の析出物の結晶構造と格子定数を X 線回折で調査した。 
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5-3. 実験結果  
5-3-1. Ti 含有量の増加にともなう引張特性の変化  
Fig.5-1 に 0.04%C-0.2%Si-1.5%Mn-0.2%Mo 鋼 (Steel A から Steel D)の引張特
性におよぼす Ti 含有量の影響を示す。Ti 含有量の増加にともない、降伏強度
（YS:MPa）と引張強度（TS:MPa）は著しく上昇した。Ti 含有量が約 0.09%を
超えると YS、TS は一定となった。一方、全伸び（EL:%）は Ti 含有量の増加に
ともない単調に低下した。
 
800
700
600
500Y
S(
M
Pa
)
400
0.00 0.03 0.06 0.09 0.12 0.15
Ti (%)
900
800
700
600
500
TS
(M
Pa
)
30
25
20
15
10
EL
(%
)
 
Fig.5-1 Ti 含有量の増加にともなう引張特性の変化  
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TS が目標の 800MPa を超え、EL も 20%以上であった 0.09%の Ti を含有する
Steel C 熱延薄鋼板の断面組織の走査型電子顕微鏡写真を Fig.5-2 に示す。組織は
フェライトであり、パーライトおよび低温変態相は認められなかった。これより、
Steel C 熱延薄鋼板は微細炭化物のみで高強度化したと考えられる。
 
そこで、Steel C 熱延薄鋼板中の微細炭化物を透過型電子顕微鏡で観察した。
フェライト粒内の微細炭化物の明視野像とエネルギー分散型 X 線分光装置を用い
て行った微細炭化物の定性分析結果を Fig.5-3 に示す。Fig.5-3(a)に示す明視野像
では、微細炭化物が列状に並んでいるのが観察された。また、Fig.5-3(b)の定性
分析では、マトリックスからの Fe 以外に Ti と Mo と C が認められた。  
 以上より、高温巻取でもパーライトや粗大セメンタイトの析出をともなわず、
微細炭化物を用いてフェライト組織熱延薄鋼板の引張強度を 800MPa まで上昇さ
せることに成功した。  
20μm
 
Fig.5-2 Steel C 熱延薄鋼板の組織を示す走査型電子顕微鏡写真  
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定性分析結果  
Fig.5-3 Steel C 熱延薄鋼板中の微細炭化物の透過型電子顕微鏡写真  
と析出物の定性分析結果  
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5-3-2. 引張特性におよぼす Ti/Mo 原子数比の影響  
Table 5-1 に示す Steel E から Steel I を用いて、最も効率的にフェライトを高
強度化する Ti および Mo 含有量を検討した。Ti と Mo の原子濃度の合計を Fig.5-1
で 800MPa を超える高強度を示した Steel C と同等としたままで、Ti と Mo の含
有量のみを変化させた鋼の引張試験結果を Fig.5-4 に示す。
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Fig.5-4 Ti/Mo 原子濃度比の変化にともなう引張特性の変化  
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Fig.5-4 には、Steel C のデータも同時に示した。Ti/Mo 原子数比の増加にともな
い、YS と TS は著しく上昇した。YS、TS は Ti/Mo 原子数比が約 1（Steel C）で
最大となり、それ以上では緩やかに低下して Steel E(Mo 無含有鋼 )熱延薄鋼板の
YS、TS に近づいた。EL は Ti/Mo 原子数比の増加にともない緩やかに低下した。
これより、Ti と Mo を原子濃度で同量添加したときに YS と TS は最大となるこ
とがわかった。  
つぎに、Steel E 熱延薄鋼板の組織の走査型電子顕微鏡写真を Fig.5-5 に示す。
Steel E の組織は粗大フェライトであった。これより、Steel E のオーステナイト
－フェライト変態点は Steel C のオーステナイト－フェライト変態点よりも高く、
フェライト粒とフェライト変態と同時に析出する TiC とが高温巻取で粗大化する
ため、Steel E の TS と YS は Steel C よりも低かったと考えられる。これより、
Mo が成分設計思想通りにオーステナイト－フェライト変態点を低下させ、炭化
物を微細化することが確認された。  
以上より、0.04%C-1.5%Mn-0.09%Ti-0.2%Mo が最適成分（開発材）であるこ
とが明らかとなった。
 
20μm
 
Fig.5-5 Steel E 熱延薄鋼板の組織を示す走査型電子顕微鏡写真  
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5-3-3. 生産設備による開発材の試作  
Table 5-1 に示す Steel X を用いて、生産設備で開発材の試作を行った。Steel X
熱延薄鋼板の組織の走査型電子顕微鏡写真を Fig.5-6 に示す。Steel X 熱延薄鋼板
の組織はフェライトであった。
 
つぎに、Steel X 熱延薄鋼板の機械的性質を Table 5-2 に示す。生産設備規模の
試作でも実験室材と同様に 800MPa を超える TS を実現することができた。
 
5μm
 
Fig.5-6 Steel X 熱延薄鋼板の組織を示す走査型電子顕微鏡写真  
Table 5-2 Steel X 熱延薄鋼板の機械的性質  
YS(MPa) TS(MPa) EL(%) λ(%)
Steel X 734 807 24 120
YS: 降伏強度, TS: 引張強度, EL: 全伸び
引張試験片: JIS 5号、引張方向: 圧延方向に直角方向
λ: 穴広げ率(JSH1001)
機械的特性
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つぎに、Fig.5-7 に Steel X 熱延薄鋼板の EL と穴広げ率（λ :%）を過去に報告
されている 780MPa 級組織複合型熱延薄鋼板とともに示す。Fig.5-7 の組織複合
型熱延薄鋼板は、フェライト－マルテンサイト複合組織薄鋼板（F+M） (13),(14)、  
フェライト－ベイナイト－マルテンサイト複合組織薄鋼板（F+B+M） (13)、フェ
ライト－ベイナイト複合組織薄鋼板（F+B） (15)、ベイナイト薄鋼板（B） (16)、ベ
イニティックフェライト薄鋼板（BF） (15)である。Steel X 熱延薄鋼板は、これら
の組織複合型熱延薄鋼板と比べて良好な EL と優れたλを有することが明らかと
なった。
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Fig.5-7 組織複合型熱延薄鋼板と比較した Steel X 熱延薄鋼板の  
全伸び－穴広げ率バランス  
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つぎに、Steel X 熱延薄鋼板中の微細炭化物を透過型電子顕微鏡で観察した。
明視野像と定性分析結果を Fig.5-8 に示す。なお、炭化物微細化の程度を明確に
するために、生産設備規模で試作した Steel Y 熱延薄鋼板（560℃巻取材 ; 
TS=799MPa）中の析出物も同時に示した。Steel X 熱延薄鋼板中には、約 3nm
の微細炭化物が転位密度の低いフェライトマトリックス中に列状に並んでいるの
が観察された。エネルギー分散型 X 線分光装置で微細炭化物中の Ti と Mo の原
子数比を定量したところ、Ti/Mo の原子数比は約 1 であった。（Steel Y では約
30nm の粗大な Ti と Nb を含む炭化物が多数観察された。）  
以上より、生産設備規模においても実験室検討結果を再現することができた。
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100nm100nm
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Ti
Fe
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25nm
(a)Steel X、明視野像
(c)Steel X、定性分析結果
(b)Steel Y、明視野像;
(d)Steel Y、定性分析結果  
Fig.5-8 Steel X 熱延鋼板中の微細炭化物の電子顕微鏡写真と炭化物の  
定性分析結果  
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5-4. 考察  
5-4-1. フェライト組織を高強度化した微細炭化物の析出形態  
 Fig.5-3、Fig.5-8 に示した微細炭化物が列状に並ぶ現象は、Morrison(17)の Nb
含有高強度熱延薄鋼板の研究において初めて報告された。それ以来、多くの成分
系 (18),(19) で 炭 化 物 が 列 状 に 並 ぶ の が 確 認 さ れ て き た 。 Gray ら (20) な ら び に
Davenport ら (21)は、炭化物が列状に並ぶ現象をオーステナイト－フェライト界面
における炭化物形成で説明した。Davenport らが説明に用いた図を Fig.5-9 に示
す。低温でオーステナイト－フェライト変態が進行すると、Fig.5-9(a)に示すよ
うに界面進行方向のオーステナイト相のオーステナイト－フェライト界面近傍に
C が蓄積される。変態が進行して C 濃度が Cγγ -αまで濃化すると、オーステナイ
ト－フェライト界面の進行は駆動力が減少するために停止する。つぎに、
Fig.5-9(b)に示すようにオーステナイト－フェライト界面のフェライト側に炭化
物が形成されると、オーステナイト相のオーステナイト－フェライト界面近傍の
C 濃度は炭化物とオーステナイトの平衡 C 濃度 Cγγ -precipitate まで急激に減少する。
そして、オーステナイト－フェライト界面は、Fig.5-9(c)に示すように駆動力の上
昇により再び移動する。このサイクルを繰り返すことで炭化物が列状に析出する。
炭化物の列間隔は、オーステナイト－フェライト変態温度の低下にともない狭く
なる (20)。Fig.5-8 に示した炭化物の透過型電子顕微鏡写真においては、炭化物の
列間隔は 15nm で一定であったことから、熱延薄鋼板の温度が一定に保たれてい
る間にオーステナイト－フェライト変態が進行した可能性が考えられる。そこで、
20℃ /s で連続冷却したときの Steel X のオーステナイト－フェライト変態点
（Ar3）を、熱膨張率の変化を利用して測定したところ、Steel X の Ar3 変態点は
巻取温度に近い 600℃であった。これより、Steel X の列状の炭化物は熱間圧延工
程の巻取時に変態の進行と同時に相界面析出したものと考えられる。  
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Fig.5-9 Davenport らによる炭化物の相界面析出の機構を示す模式図  
104 
5-4-2. フェライト組織を高強度化した微細炭化物の組成と結晶構造  
 Fig.5-8 に示した微細炭化物の組成分析を行った。Steel X 熱延薄鋼板の化学抽
出残渣より直接定量分析可能な元素の定量分析結果を Table 5-3 に示す。窒化物
中の N 量と、TiN として析出している Ti 量から計算される N 量は一致した。ま
た、AlN となっている N 量は 0ppm であった。以上より、鋼中 N はすべて TiN
として析出している。また、Fig.5-6 で Steel X 熱延薄鋼板の組織には粗大セメン
タイトやパーライトが認められなかったことと Table 5-3 でセメンタイトとして
析出している C 量が 1.6ppm であることを考え合わせると、鋼中 C はほぼ全量、
微細炭化物として析出していると考えられる。一方、抽出残渣から定量された炭
化物となっている Ti と Mo はそれぞれ、302ppm と 551ppm であり、これらは鋼
中全 C と炭化物を形成するにはあまりにも少ない。これは、Ti と Mo を含む微細
炭化物径が 3nm と濾過メッシュの穴径 0.2μm と比べて極めて小さく、濾過漏れ
が生じたためと考えられる。そこで、炭化物中の Ti と Mo の定量値は議論できな
いことから、Ti と Mo の原子数比を計算した。抽出残渣中の炭化物中に含まれる
Ti と Mo の原子数比は 1.1 であり、透過型電子顕微鏡のエネルギー分散型 X 線分
光装置を用いた定量分析結果より求めた Ti と Mo を含む微細炭化物中の Ti/Mo
原子数比とほぼ一致した。  
以上より、Fig.5-8 に示す微細炭化物中には、Ti と Mo がほぼ同原子数含まれ
ていることがわかった。
 
Table 5-3 Steel X 熱延薄鋼板中の析出物を構成する元素の定量分析結果  
析出物 調査項目 測定結果(ppm) 備考
全窒化物中の窒素量 36
窒化物 AlNとしての窒素量 0 AlNは析出していない
TiNとしてのTi量 124 TiNとしてのN量の計算値は36ppm
Fe3CとしてのFe量 23 Fe3CとしてのC量の計算値は1.6ppm
炭化物 炭化物中のTi量 302
炭化物中のMo量 551 濾過漏れの可能性あり  
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つぎに、電解抽出残渣を X 線回折することで、Ti と Mo を含む微細析出物の結
晶構造と格子定数を測定した。X 線回折結果を Fig.5-10 に示す。TiN とセメンタ
イト (Fe3C)のピークの他に Ti と Mo を含む微細炭化物のものと思われるピークが
認められた。この Ti と Mo を含む微細炭化物のものと思われるピークは、TiN の
ピークの低角度側に TiN と対をなしているのが認められた。これより、Ti と Mo
を含む微細炭化物の結晶構造は TiN と同じ NaCl 型であると考えられる。そして、
各ピークより求めた結晶面間隔より外挿法を用いて求めた Ti と Mo を含む微細炭
化物の格子定数は、4.325Åであった。これは、同じ NaCl 型結晶である TiC の
格子定数  
4.327Åと測定誤差範囲内で一致する。以上の結果と、析出物中の金属元素の定
量分析結果を考え合わせると、Ti と Mo を含む微細炭化物は TiC の Ti の半分が
Mo に置き換わった NaCl 型構造の TiMoC2 であると考えられる。鋼中の TiMoC2
に関しては、焼き入れた 0.5Mo-Ti-B 複合添加厚鋼板の焼き戻し時に析出するこ
とが報告 (22),(23)されているだけで、フェライト組織に直接析出した例は、過去に
は見あたらない。  
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Fig.5-10 Steel X 熱延薄鋼板中の析出物の X 線回折結果  
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5-4-3. 析出強化量に関する考察  
TiMoC2 に よ る 析 出 強 化 量 を 、 Table 5-2 に 示 す Steel X 熱 延 薄 鋼 板 の
YS(734MPa)を用いて計算した。フェライトの強度、Si、Mn の固溶強化量、フェ
ライト粒径による細粒化強化量を計算し、これらを Steel X 熱延薄鋼板の YS よ
り引くことで析出強化量を計算した。フェライト－パーライト鋼の固溶強化と細
粒化強化による YS は式 (5.1) (24)で与えられる。    
YS(MPa)=53.9+32.34［%Mn］+83.16［%Si］+354.2［%N］+17.402×d-1/2    (5.1) 
ここで、［%Mn］、［%Si］、［%N］はそれぞれ固溶している Mn、Si、N の重量%、
d は結晶粒径 (mm)である。いま、鋼中 N はすべて TiN であることから、  
［%N］=0 である。走査型電子顕微鏡写真より画像解析で求めたフェライト粒径
は 3.2μm であった。これと Table 5-1 の Si、Mn 含有量を用いて計算した Steel 
X 熱延薄鋼板の細粒化強化量と固溶強化量、さらにはフェライトの強度、ならび
に YS よりこれらの値を引いて求めた析出強化量を Fig.5-11 に示す。
フェライトの強度
細粒化強化量
析出強化量
YS
固溶強化量
強
化
量
(M
Pa
)
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Steel X  
Fig.5-11 Steel X 熱延薄鋼板の析出強化量  
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TiMoC2 による析出強化量は約 307MPa であった。従来の析出強化型高強度熱延
鋼板の析出強化量は、80MPa から 150MPa である (25)ことから、Steel X 熱延薄
鋼板の析出強化量は従来の析出強化型高強度熱延薄鋼板の析出強化量の 2 倍から
4 倍であることが明らかとなった。  
析出物の大きさと析出強化量との関係については、Ashby-Orowan 機構 (12)が知
られているが、Ashby-Orowan 機構は析出物の不規則分散を仮定していることか
ら、相界面析出で微細炭化物が整列している Steel X 熱延薄鋼板の析出強化量の
計算には使用できない。しかしながら、析出物が不規則分散したと仮定して析出
強化量を計算し、Fig.5-11 で求めた析出強化量と比較することは、Steel X の析
出強化量を解析するためには重要と考えた。鋼中 C がすべて TiMoC2 として析出
したと仮定し、TiMoC2 の格子定数 4.325Åおよび Ti と Mo の原子量より、TiMoC2
の体積分率 f(%)を 4.35× 10-3 と算出した。つぎに、式 (5.2)(12) を用いて析
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Fig.5-12 Ashby-Orowan の機構を前提に算出した Steel X 熱延薄鋼板の  
炭化物径と析出強化量の関係  
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出物径から析出強化量を計算した。  
 Δσ (MPa)=K/d f1/2ln(d/b)                     (5.2) 
ここで、K は定数（5.9N/m）、d は析出物径 (nm)、b は Burger ’s vector(0.248nm)
である。析出物径とこの式から計算で求めた析出強化量の関係を Fig.5-12 に示す。
Steel X 熱延薄鋼板中に大きさ 3nm の TiMoC2 が不規則に分散した場合の析出強
化量は約 315MPa となり、Fig.5-11 で求めた析出強化量と同等であった。このこ
とから、Steel X の列状に並んだ析出物の 3 次元空間における平均間隔は、これ
らの析出物が不規則に分散した場合に近いことが推測される。  
 
5-4-4. 開発した薄鋼板の優れた伸びフランジ成形性に関する考察  
 Steel X が優れた伸びフランジ性を示す理由を調査するため、引張試験片破断
部の極限変形能 (26)を測定した。極限変形能 (ε l)は、Fig.5-13 に示すように試験片
破断部の板厚方向の対数歪みと板幅方向の対数歪みの和 (27)で表され、丸棒引張試
験片の絞りに相当し、穴広げ率と強い相関を有する (28)。Fig.5-14 に、Steel X 熱
延薄鋼板の極限変形能と穴広げ率の関係、および 300MPa 級の薄鋼板から高強度
薄鋼板まで幅広く調査した中川らの実験結果 (28)を重ねて示す。Steel X 熱延薄鋼
板の極限変形能と穴広げ率の関係は中川らの実験結果とよく対応しており、Steel 
X 熱延薄鋼板の優れた穴広げ率は優れた極限変形能に基づくものと結論できる。
εl=-(ln(t/t0)+ln(w/w0))
（t0:元厚、w0:元幅）  
Fig.5-13 極限変形能の測定方法を示す模式図  
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Fig.5-14 Steel X 熱延薄鋼板の極限変形能と穴広げ率との関係  
3μm
 
Fig.5-15 Steel X 熱延薄鋼板の引張試験破断部近傍の断面組織  
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第 2 章の Fig.2-16 で、引張試験片破断部の板厚方向の歪量は、フェライト粒界
のセメンタイトの微細化で上昇することを示した。極限変形能 (ε l)は、この板厚
方向の歪量と板幅方向の歪量を加えたものであることから、極限変形能もフェラ
イト粒界のセメンタイトの微細化で向上する。そこで、引張試験片破断部近傍の
断面組織の走査型電子顕微鏡写真を Fig.5-15 に示す。引張試験片破断部近傍のよ
うな局部伸び領域においても破壊の基点となるボイドが観察されなかった。ボイ
ドが観察されなかったのは、Steel X ではフェライト粒界にセメンタイトが存在
しなかったためと考えられる。  
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5-5. 小括  
第 2 章から第 4 章までのフェライト組織薄鋼板のプレス成形性支配因子解析結
果を応用して、局部伸びに優れた高強度熱延薄鋼板の開発を行った。そして、  
フェライト組織を微細炭化物で析出強化することで、局部伸びの優れた新高強度
熱延薄鋼板の開発に成功した。以下に本開発研究により得られた結論を示す。  
(1) 0.04%C-1.5%Mn-0.09%Ti-0.2%Mo 鋼を熱間圧延して 650℃で巻取ることで、
局部伸びの優れた 780MPa 級フェライト組織高強度薄鋼板を得ることができ
る。  
(2) 鋼組成において、Ti と Mo の原子数比を 1 としたときに上記高強度熱延薄鋼
板は最も高強度化する。  
(3) 開発した高強度熱延薄鋼板のフェライト組織を 780MPa 級まで高強度化して
いるのは、大きさ 3nm の TiMoC2 である。  
(4) 開発した高強度熱延薄鋼板の析出強化量は、従来の析出強化型高強度薄鋼板
の析出強化量の 2 倍から 4 倍と極めて高い。  
(5) 開発した高強度熱延薄鋼板の伸びフランジ成形性が優れるのは、極限変形能
が優れているためである。そして、極限変形能に優れているのは、フェライ
ト粒界に粗大なセメンタイトが存在せず局部変形においても破壊の基点とな
るボイドが発生しにくいためと考えられる。  
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第 6 章 本論文の研究成果の実業化例 
 
6-1. 緒言  
 第 2 章では、実生産されているフェライト組織薄鋼板として 300MPa 級の冷延
薄鋼板を対象に、延性とセメンタイト形態の関係を解析した。第 3 章では複数の
析出物の競合析出で引き起こされる 300MPa 級の冷延薄鋼板の深絞り成形性の変
化を解析した。そして、第 4 章では、300MPa 級冷延薄鋼板において析出物を形
成しなかったフェライト粒界偏析元素による深絞り成形時の耳発生量の低減の機
構を解析した。本章では、はじめに第 2 章から第 4 章のプレス成形性と組織との
関係解析結果を実生産品の高品質化に適用したものから、冷延薄鋼板の全伸びの
高位安定化を例として示した。また、薄鋼板成分設計の現状を説明するとともに、
本研究で行った組織解析を本論文で扱っていない薄鋼板へ展開することで期待さ
れる効果を述べた。さらに、第 5 章で開発した局部伸びに優れた高強度熱延薄鋼
板の実用例と今後さらに開発材が適用できると考えられる用途例を示した。 
 
6-2. 冷延薄鋼板の全伸びの高位安定化 
 第 2 章から第 4 章にて供試材として用いたフェライト組織冷延薄鋼板は、洗濯
機や CD プレイヤーなどの外板や TV 受像器内部のフレームなどの家電製品、机
やロッカーなどの鋼板製家具、スチールハウスやプレハブおよび倉庫などの建築
物に使用されている。この冷延薄鋼板では、固溶 N に起因する全伸びの時効劣化
や固溶強化による全伸びの低下を防止するため、粗大 AlN を析出させることで固
溶 N 量を減じていた。この粗大 AlN の析出は、熱間圧延工程での高温巻取で促
進される。ところが、巻取後のコイルの先端部と後端部は冷却速度が速いため、
固溶 N が残留する。そして、熱延薄鋼板段階で固溶 N が残留すると、連続焼鈍
時に微細 AlN が析出する。従来、この微細 AlN により冷延薄鋼板のコイルの先
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端部と後端部の引張強度はコイル中央部と比べて高くなっていた。今日では、こ
のようなコイルの先端部と後端部の引張強度の変動を低減することに対する需要
家要望は強い。そのため、コイルの先端部と後端部の固溶 N 量を熱延薄鋼板段階
で完全に低減するため、B が添加されるようになった。BN を析出させることに
よるコイルの先端部と後端部の引張強度 (TS:MPa)の変動低減の例を、AlN を析出
させた場合とともに Fig.6-1 に示す。BN 析出型冷延薄鋼板のコイル先端部と後端
部の 50m の TS は AlN 析出型と比べて低位安定している。
 
 BN 析出型冷延薄鋼板においては、N と結合しない余剰 B 量が増加すると EL
が低下する。ところが、実生産では余剰 B 量が微量であるにもかかわらず、EL
が 4%も低下する現象が認められた。板厚 1mm の冷延薄鋼板について、B 含有量
と EL の関係を Fig.6-2 に示す。B 含有量には N と結合しない余剰 B 量を用いた。
白抜きで示した EL は、B 含有量の増加にともない緩やかに低下する傾向を示し
ているが、B 含有量が低い場合でも低い EL を示すものが存在する。この低 B 含
有鋼の EL と組織を詳細に調査したところ、同一 B 含有量でもセメンタイト形態
が著しく変化していた。そして、フェライト粒内にセメンタイトが微細析出する
コイル長手方向の位置(m)コイル先端 コイル後端
300
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)
100 M 100 05050 1501500
AlN析出型冷延薄鋼板
BN析出型冷延薄鋼板
 
Fig.6-1 冷延薄鋼板のコイル長手方向の引張強度の変化  
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ことが原因で EL が低下することが明らかになった。ここで、連続焼鈍の過時効
温度が AlN 析出型の冷延鋼板と同一条件の 400℃以下であったことに着目し、第
2 章の結果を基に、過時効温度を 400℃以上とした。過時効温度を 400℃以上に
した後に製造された冷延薄鋼板の EL を Fig.6-2 に赤で示した。赤で示した EL
は過時効温度変更前の EL 分布の上限に分布しており、高温過時効することで、
EL が高位安定化したことがわかる。
 
 以上のように、本研究の成果は実生産品の品質向上に反映されている。  
 
6-3. 熱延薄鋼板の成分設計の現状と本研究結果適用による期待効果  
 340MPa 級から 490MPa 級の熱延薄鋼板は、C と Mn の固溶強化で TS を維持
しており、過去の製造実績より求めた式 (6.1)で定義される Ceq で TS を制御して
いる。  
         Ceq=[%C]+[%Si]/5+[%Mn]/6                          (6.1) 
ここで、[%C]、[%Si]、[%Mn]は、それぞれ C、Si、Mn の添加量を示し、C:0.05%
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余剰B(ppm)
40
42
44
46
48
50
EL
(%
)
過時効処理適正化後
過時効処理適正化前
 
Fig.6-2 過時効条件変更前後における B 含有量と全伸びの関係  
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～0.15%、Si:0%～0.2%、Mn:0.3%～1.0%の範囲のデータを用いた回帰分析で式
(6.1)の係数が決められている。この Ceq は Si と Mn の固溶強化量を C の固溶強
化量に換算したものである。この Ceq と TS の関係を Fig.6-3 に示す。Ceq の増大
にともない TS は直線的に増加するが、板厚ごとに傾きは異なっている。C 量が
多い鋼では、パーライトが析出することは明白であり、式 (6.1)で求められる Ceq
であらゆる製造条件下で TS の制御が可能であるという金属学的根拠はない。ま
た、薄鋼板で重要な全伸びの支配因子は明確ではない。
 
 また、590MPa 級以上の高強度薄鋼板についても、過去の実績より式 (6.2)が存
在する。  
  TS(MPa)=686[%C]+110[Si]+68[%Mn]+2450[%Nb]+1470[%Ti]+323     (6.2) 
ここで、 [%C]、 [%Si]、 [%Mn]、 [%Nb]、 [%Ti]は、それぞれ C、Si、Mn、Nb、
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Fig.6-3 Ceq と引張強度との関係  
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Ti の含有量を示している。Nb と Ti は析出物を形成することから、Ti と Nb の含
有量と TS が単純な直線関係になるとは考えにくい上に、340MPa 級から 490MPa
級の薄鋼板と同様に EL の支配因子は明確ではない。  
 以上のように、薄鋼板の引張強度設計では、製造実績の回帰式が存在するだけ
であり、全伸びの制御指針はない。今後、本研究のように組織と機械的性質の関
係を金属学的に解析することで、実生産品の機械的性質の高位安定化が達成でき
ると考えられる。  
 
6-4. 局部伸びに優れた高強度熱延薄鋼板の実業化例  
 第 5 章で開発した局部伸びに優れた高強度薄鋼板は、2002 年 12 月現在、Fig.6-4
に示すようなフレームと称される乗用車の土台に使用されている。また、Fig.1-13
に示すサスペンション部品への適用も実車試験段階に入っている。さらには、開
発した局部伸びに優れた高強度熱延薄鋼板は、高強度薄鋼板のプレス成形で問題
となっている曲げ成形や伸びフランジ成形に適しているため、Fig.6-5 で名称を
青で示した現在 440MPa 級以下の薄鋼板が用いられている補強部材（リインホー
スメント）にも適用が検討されている。
 
 
Fig.6-4 開発した高強度薄鋼板の適用部品例  
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Fig.6-5 開発した高強度薄鋼板の適用展開が期待される自動車部品例  
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6-5. 小括  
 第 2 章から第 4 章までのフェライト組織薄鋼板のプレス成形性と組織の関係解
析を用いて冷延薄鋼板の全伸びを高位安定化した事例と、本研究の手法を用いて
多くの実生産品の機械的性質を高位安定化できる可能性があることを示した。ま
た、第 5 章で開発した局部伸びに優れた高強度薄鋼板の適用部品、および現在使
用が検討されている部品例などを示した。  
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第 7 章 総括  
 
 薄鋼板のプレス成形性の向上は、化学成分と加工熱処理プロセスとの両面から
検討されてきた。化学成分面では不純物元素低減プロセスや添加元素量の狭範囲
制御方法が開発され、加工熱処理プロセス面では熱延ランナウトテーブルの冷却
能力の増強や連続焼鈍熱履歴の高精度制御が実現された。そして、これらの技術
により作り込まれた薄鋼板の組織により、薄鋼板のプレス成形性は改善されてき
た。  
これらの薄鋼板のうち 590MPa 級以下の引張強度を有する高強度薄鋼板のプレ
ス成形性は、組織複合化、すなわちフェライト相に硬質相を組み合わせることで
向上してきた。しかし、780MPa 級以上の組織複合型高強度熱延薄鋼板を製造す
ると、590MPa 級と比べて塑性変形しにくい硬質相の体積率が著しく高くなるた
め、590MPa 級のような優れた均一伸びを得ることはできない。また、組織が複
雑化するためにプレス成形性と組織とを直接関連づけるのは難しい。これに加え、
780MPa 級以上の高強度薄鋼板では、局部伸びが重要な曲げ成形や伸びフランジ
成形が主なプレス成形様式となることから、均一伸びよりも局部伸びの重要度が
高い。そこで、従来の組織複合化による高強度薄鋼板の開発には限界があると考
え、局部伸びに優れた 780MPa 級フェライト組織高強度薄鋼板の開発を行った。 
 本論文を構成する一連の研究は、局部伸びに優れたフェライト組織高強度薄鋼
板の開発と、開発に先立ち行ったフェライト組織薄鋼板のプレス成形性と組織と
の関係解析に関するものである。本章では、本論文で述べてきた各章の研究成果
について総括する。  
 
7-1 緒論  
第 1 章では、薄鋼板に求められるプレス成形性、薄鋼板の製造方法、過去の高
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強度薄鋼板開発の流れをまとめるとともに、フェライト組織を主体とするフェラ
イト組織高強度薄鋼板の組織設計思想を述べた。  
(1)薄鋼板のプレス成形性  
薄鋼板はプレス成形により立体に加工される。薄鋼板のプレス成形は以下の 4
つの基本様式の組み合わせである。  
①張出し成形  
フランジからの薄鋼板の流入がない状態で、平板をドーム状に立体化するプレ
ス成形である。全伸びが大きいほど、最大成形深さが深くなる。  
②深絞り成形  
平板からカップ状の円筒を立体化するプレス成形である。フランジは面内圧縮
により板厚を厚くしながら円筒壁部に流入する。引張試験時に板厚よりも幅が優
先的に縮む（塑性異方性の大きい）ほど、最大深絞り深さが深くなる。また、深
絞り後にカップの縁に生じる耳と呼ばれる凹凸は、塑性異方性の面内異方性の低
減とともに減少する。  
③伸びフランジ成形  
薄鋼板の縁を曲げて、フランジ部を形成するプレス成形である。縁の亀裂発生
で成形限界を判断することから、局部伸びの大きな薄鋼板の伸びフランジ成形性
は良好である。高強度薄鋼板で問題となる場合が多い。  
④曲げ成形  
薄鋼板のプレス成形では、必ず曲げ成形が混在している。曲げ外側の縁の亀裂
で曲げ成形限界が決まることから、局部伸びの良好な薄鋼板の曲げ成形性は良好
である。伸びフランジ成形と同じく、高強度薄鋼板で問題となることが多い。  
以上のように、薄鋼板のプレス成形には、全伸び、塑性異方性、塑性異方性の
面内異方性、局部伸びが重要である。そして、薄鋼板のプレス成形性の向上は、
破断までの塑性変形量の増大にほかならない。また、高強度薄鋼板では、特に局
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部伸びが重要となる。  
 
(2)薄鋼板の製造方法  
薄鋼板には、オーステナイト単相温度域で圧延されて 2mm から 6mm までの厚
さを有する熱延薄鋼板と、熱延薄鋼板を常温で 2mm 以下の厚さまで圧延してか
ら焼鈍した冷延薄鋼板がある。熱延設備はスラブ加熱炉、粗圧延機、仕上圧延機、
ランナウトテーブル、コイラーで構成されている。そして、スラブ加熱温度、仕
上圧延完了温度、ランナウトテーブル上の熱履歴、巻取温度を高精度制御するこ
とで多様な組織を有する熱延薄鋼板が製造されている。  
また、冷延薄鋼板の焼鈍設備には従来の箱焼鈍と箱焼鈍よりも新しいプロセス
である連続焼鈍があり、我が国では優れた生産性を有しかつ高品位薄鋼板の製造
が可能な連続焼鈍が主流となっている。連続焼鈍ではフェライト－オーステナイ
ト二相域保持温度制御や焼き入れ温度制御で、多様な組織複合型高強度薄鋼板を
製造することができる。  
 
(3)高強度薄鋼板の開発の歴史  
 薄鋼板は、高強度化とプレス成形性の両立を達成することで発展してきた。
590MPa 級薄鋼板は、張出し成形性改善を目的に、組織複合化による均一伸の増
加で全伸びを増加させて張出し成形性の改善に成功した。また、近年では、より
優れた均一伸びを得るために、残留オーステナイト相の分散などさらなる組織複
合化が進められている。このため、現在の組織複合型熱延薄鋼板の組織は複雑で
あり、プレス成形性と組織との関係を解析することでプレス成形性を向上させる
ことは困難である。  
 
(4)フェライト組織薄鋼板のプレス成形性の考え方と高強度薄鋼板の開発目標  
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 薄鋼板のプレス成形性は、フェライトの破壊に至るまでの塑性変形量が大きい
ほど優れたものとなる。フェライト主体のフェライト組織薄鋼板の塑性変形量は、
塑性変形時の破壊の抑制と塑性変形の促進で増加する。このうち、塑性変形の促
進は均一伸びを増加させることに相当し、これには組織複合化が有効である。そ
して、この組織複合化は 590MPa 級以下の高強度薄鋼板の開発で推進されてきた。
これに対し、780MPa 級以上の高強度薄鋼板のプレス成形では、均一伸びよりも
むしろ局部伸びが重要となる。そこで、780MPa 級高強度薄鋼板のプレス成形性
を本質的に支配するのは局部伸びであり、局部伸びを優れたものとすれば、フェ
ライト単一組織でも組織複合型高強度熱延薄鋼板よりも優れたプレス成形性を
780MPa 級の高強度薄鋼板に付与することができると考えた。以上より、フェラ
イト組織薄鋼板のプレス成形性と組織との関係解析の応用として行う開発のター
ゲットを、局部伸びに優れた 780MPa 級フェライト組織高強度薄鋼板とした。そ
して、フェライト組織薄鋼板の組織として析出物とフェライト粒界に着目し、研
究を実施した。  
 
7-2. フェライト組織薄鋼板の延性と組織との関係解析に関する研究  
第 2 章では、フェライトとセメンタイトから構成される 0.02%C 鋼の延性（均
一伸びおよび局部伸び）とセメンタイト形態（大きさと析出位置）との関係を解
析するとともに、セメンタイト形態を制御する過時効処理条件を適正化すること
を目的とした。連続焼鈍の過時効処理を模擬した熱処理により、セメンタイト径
およびセメンタイトの析出位置を変化させた。そして、高温過時効ではフェライ
ト粒界に粗大なセメンタイトが析出し、低温過時効ではフェライト粒内に微細な
セメンタイトが析出することを定量的に示した。さらに、均一伸びはフェライト
粒内のセメンタイトの平均間隔の増加にともない増加し、局部伸びはフェライト
粒界のセメンタイトの微細化で増加することを明らかにした。また、粒界偏析し
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た B で均一伸びが低下することも明らかとした。  
以上の結果より、均一伸びの割合の大きな全伸びが重要な張出し成形を行う場
合には、高温過時効でフェライト粒内のセメンタイトの平均間隔を広げるべきで
あり、局部伸びの重要な曲げ成形や伸びフランジ成形を行う場合には、低温過時
効でフェライト粒界のセメンタイトを微細化すべきであることを結論した。  
 
7-3. フェライト組織冷延薄鋼板の深絞り成形性におよぼす窒化物の競合析出の
影響に関する研究  
 第 3 章では、複数の窒化物の競合析出が局部伸びと相関を有する冷延薄鋼板の
深絞り成形性におよぼす影響を明らかにすることを目的とした。冷延薄鋼板の深
絞り成形性向上のために行われる熱延薄鋼板段階における侵入型固溶元素の析出
物化促進に着目して、2 種類の窒化物形成元素で同時に 2 種類の窒化物を析出さ
せた冷延薄鋼板の深絞り成形性を調査した。窒化物形成のために B を添加した冷
延薄鋼板にさらに Al を添加すると、深絞り成形性の指標である平均 r 値（ ） は
低下した。この原因を解析した結果、Al 添加で熱延薄鋼板中の BN 析出量が減少
しており、N と結合しない余剰 B が発生することを突き止めた。そして、この N
と結合できなかった余剰 B は、冷間圧延材の加工粒の粒界近傍における再結晶粒
の発生を抑制することを明らかにした。加工粒の粒界近傍における再結晶粒は
を上昇させる結晶方位を有することから、加工粒近傍における再結晶の抑制によ
りが低下したと考えた。この結果、複数の析出物を同時に析出させると各々の
析出物量が変化して、析出物を形成できなかった元素が機械的性質に影響をおよ
ぼすことを明らかとした。  
以上より、冷延薄鋼板において安定して優れた深絞り成形性を確保するには窒
化物や炭化物形成元素を単独で添加すべきであると結論づけた。  
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7-4. 粒界偏析元素によるフェライト組織冷延薄鋼板の塑性異方性の面内異方性
制御に関する研究  
 第 4 章では、冷延薄鋼板の深絞り成形時の耳発生におよぼすフェライト粒界偏
析元素の影響を明らかにすることを目的とした。耳発生の指標として r 値の面内
異方性 (Δr)を用い、Δr におよぼす B 含有量の影響を検討した。焼鈍温度の上昇
にともないフェライト粒が粒成長しても、B 含有量の増加にともなうΔr の低下
量はほぼ一定であった。これより、B 含有量の増加にともなうΔr の低下理由を、
フェライトの粒成長ではなく再結晶挙動の変化とした。冷間圧延集合組織に注目
したところ、B 含有量の多い鋼では、高冷間圧延率で顕著となる {112}<110>への
集合組織の集積が認められた。この {112}<110>への集合組織の集積と高冷間圧延
率でΔr が低減する一般現象を考え合わせると、B 含有量の多い鋼では冷間圧延
板の集合組織が {112}<110>に集積することでΔr が低下したと考えられる。そこ
で、同一冷間圧延率であるにもかかわらず {112}<110>へ集合組織が集積する原因
が、熱延薄鋼板段階の集合組織にあると考え、熱延薄鋼板の集合組織を解析した。
B 含有量の少ない熱延薄鋼板においては、粒界を挟むフェライト粒間の結晶方位
差はほぼすべて 15°以上であったが、B 含有量の多い鋼では結晶方位差が 15°
未満であるフェライト粒界が 2 割から 3 割存在することを明らかにした。さらに、
B 含有量の多い鋼では、結晶方位差が 15°未満の粒界を有するフェライト粒の集
団（コロニー）に冷間圧延で歪が導入されにくく、結晶方位差が 15°以上ある粒
界に囲まれた単独のフェライト粒に冷間圧延の歪が著しく集中することを明示し
た。そして、B 含有量の多い鋼では、フェライト粒のコロニー形成で冷間圧延時
に歪が局所に集中するため、冷間圧延率の高い鋼と同様にΔr が低下すると考察
した。  
以上より、フェライト粒界偏析元素で熱延薄鋼板の結晶方位差を低減して、冷
延薄鋼板の塑性異方性の面内異方性を低減できることを示した。  
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7-5. 析出物制御による局部伸びに優れたフェライト組織高強度熱延薄鋼板の開
発に関する研究  
 第 2 章から第 4 章までのフェライト組織薄鋼板のプレス成形性と析出物および
フェライト粒界との関係解析結果を応用し、局部伸びに優れた高強度熱延薄鋼板
を開発した。以下に、第 2 章から第 4 章で得られた局部伸びに優れたフェライト
組織新高強度熱延薄鋼板の基本組織設計思想を示す。  
(1)均一伸び低下防止のために、フェライト粒界偏析元素量を可能な限り低減する
(第 2 章参照 ) 
(2)面内異方性よりも局部伸びを優先し、フェライト粒界偏析元素添加量を可能な
限り低減する (第 4 章参照 ) 
(3)優れた局部伸びのために、フェライト粒界のセメンタイトを微細化する  (第 2
章参照 ) 
(4)複数析出物の同時析出は、析出物量の変動を引き起こして局部伸びを低下させ
ることから、複数の析出物形成元素の添加を回避する (第 3 章参照 ) 
フェライト組織熱延薄鋼板の高強度化には、析出強化を積極的に使用した。  
フェライト組織を得るために熱延工程において、低炭素鋼を高温巻取するとパー
ライトや粗大セメンタイトが析出する。また、高温巻取で炭化物は粗大化しやす
い。したがって、パーライト析出とセメンタイトのフェライト粒界への粗大析出
を抑制し（基本組織設計思想 (3)）、強度を担う炭化物を微細化することが開発課
題である。パーライトおよびセメンタイトの粗大析出を抑制するために Mo を添
加し、強度を担う微細炭化物形成を目的に Ti のみを添加した（基本組織設計思想
(4)）。また、フェライト粒界偏析元素は添加しなかった (基本組織設計思想 (1),(2))。
そして、0.04C 鋼において Ti の原子濃度を Mo と等量とすることで、フェライト
粒界の粗大セメンタイトの析出を防止しつつ大きさ約 3nm の微細析出物をフェ
ライト粒内に均一に分散させた。その結果、0.04%C 鋼を析出強化のみで 780MPa
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級まで高強度化することに成功した。この開発材は優れた局部伸びを有し、組織
複合型高強度薄鋼板と比べて、全伸びは同等で穴広げ率が著しく上昇しているこ
とを示した。  
 
7-6. 本論文の研究成果の実業化例  
 第 2 章から第 4 章のフェライト組織薄鋼板のプレス成形性と組織との関係解析
結果の実生産品への応用として、冷延薄鋼板の全伸びの高位安定化について言及
した。300MPa 級冷延薄鋼板の製造工程では、粗大な AlN を析出させることで時
効によりプレス成形性を劣化させる固溶 N の量を低減していた。AlN 析出による
固溶 N 量の低減は熱延工程の高温巻取で促進されるが、コイルの先端部と後端部
では、コイル中央部と比べて巻取後の冷却速度が速いため熱延薄鋼板段階で十分
に固溶 N 量を低減できない。熱延薄鋼板中の固溶 N は連続焼鈍時に微細 AlN と
して析出するため、コイル先端部と後端部の引張強度は増加する。このため、コ
イルの先端部および後端部はコイル中央部よりも引張強度が高かった。この対策
として、巻取後のコイルの冷却速度によらず熱延薄鋼板段階で完全に固溶 N 量を
低減するため、B が添加されるようになった。N 含有量よりも過剰に B を含有す
る冷延薄鋼板では、B 含有量の増加にともない全伸びが低下する。B 含有鋼の実
生産において、N と結合しない余剰 B 量が数 ppm でも全伸びが低下する現象が
認められた。詳細な組織観察より、この全伸びの低下原因はフェライト粒内の微
細セメンタイトによる均一伸びの低下であることが明確になった。そして、連続
焼鈍の過時効条件を調査したところ、B 添加以前と同一の 400℃以下で過時効し
ていることがわかった。そこで、本研究の結果を基に 400℃以上の高温過時効を
実施して、冷延薄鋼板の全伸びを高位安定化することに成功した。  
また、実生産における薄鋼板の強度設計は、製造実績を回帰分析した式を基に
行われており、機械的性質の推定に金属組織が反映されていない。これらの薄鋼
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板に対して本研究と同様にプレス成形性と組織との関係解析を行うことで、機械
的性質を高位安定化することが可能と考えられる。  
さらには、第 5 章で開発した局部伸びに優れた高強度薄鋼板の自動車部品への
使用例と、今後適用が期待できる自動車部品の一例を示した。  
 
 付加価値の高い高強度薄鋼板のニーズは、今後さらに増大する傾向にある。高
付加価値製品の生産量拡大が我が国の鉄鋼業の進退を左右することから、本研究
で開発した新高強度薄鋼板の使用量が多くなることを望む。また、本研究で採用
した薄鋼板のプレス成形性と組織との関係解析を他の実生産品に応用して実生産
品の品質を向上させることで、本研究の内容は我が国の鉄鋼業の発展に寄与する
と考える。 
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特開平11－50194 組織安定性に優れた軟質冷延鋼板およびその製造方法 船川義正  稲積透 澤田弘
特開平11－92829 コイル長手方向の形状に優れた軟質冷延鋼板の製造方法 船川義正  稲積透 松井直樹　他2名
特開平11－199971 加工性に優れた直送圧延による軟質冷延鋼板およびその製造方法 船川義正  稲積透 三塚賢一
特開平11-199976 加工性に優れた直送圧延による軟質熱延鋼板およびその製造方法 船川義正  稲積透　谷合潤
特開平11-229039 表面外観に優れた合金化溶融亜鉛めっき鋼板の製造方法
船川義正  稲積透　野出俊策
他2名
特開2000－160255 加工性と加工後の表面性状に優れた冷延鋼板の製造方法 船川義正  長谷川浩平　谷合潤
特開2001－73074 平坦度に優れた軟質冷延鋼板およびその製造方法 船川義正  稲積透　三塚賢一
特開2001－152253 高加工性軟質冷延鋼板の製造方法 船川義正　塩谷昇史　三塚賢一
特開2002－3951 異方性の小さい軟質冷延鋼板の製造方法 船川義正　三塚賢一
特開2002－3947 耐時効性と延性に優れた軟質冷延鋼板の製造方法 船川義正　井上正　三塚賢一
特開2002-322539 プレス成形性に優れた薄鋼板およびその加工方法 船川義正　塩崎毅　斉藤孝信他7名
特開2002-322540 伸びおよび伸びフランジ性に優れた高張力熱延鋼板ならびにその製造方法および加工方法
塩崎毅　船川義正　山本徹夫
他6名
特開2002-322541 材質均一性に優れた高成形性高張力熱延鋼板ならびにその製造方法および加工方法
船川義正　塩崎毅　山本徹夫
他6名
特開2002-322542 剥離強度に優れた高張力熱延鋼板およびその加工方法 船川義正　塩崎毅　山本徹夫他5名
特開2002-322543 加工性に優れた高張力鋼板ならびにその製造方法および加工方法
塩崎毅　船川義正　斉藤孝信
他6名
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